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Vorwort der Herausgeber

Bei einer zunehmenden Verbreitung elektronischer Medien kommt dem gedruckten Fachbe-
richt auch weiterhin eine grof3e Bedeutung zu. In der vorliegenden Reihe werden deshalb wich-
tige Forschungsarbeiten prasentiert, die am Institut fiir Werkstofftechnik — Metallische Werk-
stoffe der Universitit Kassel gewonnen wurden. Das Institut kommt damit auch — neben der
Publikationstatigkeit in Fachzeitschriften — seiner Verpflichtung nach, tiber seine Forschungs-
aktivititen Rechenschaft abzulegen und die Resultate der interessierten Offentlichkeit kenntlich

und nutzbar zu machen.

Allen Institutionen, die durch Sach- und Personalmittel die durchgefiihrten Forschungsarbeiten

unterstiitzen, sei an dieser Stelle verbindlich gedankt.

Kassel, im Marz 2020

Prof. Dr.-Ing. T. Niendorf und Prof. Dr.-Ing. habil. B. Scholtes
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Kurzzusammenfassung / Abstract

Auf Grund der niedrigen Legierungskosten und der vergleichsweise guten Verarbeitbarkeit gel-
ten eisenbasierte Formgedéchtnislegierungen als aussichtsreiche Kandidaten, um das kommer-
ziell weit verbreitete Ni-Ti in masseintensiven Applikationen zu substituieren und um neue
Anwendungsfelder fiir die Formgedéchtnistechnik zu erschlieBen. Insbesondere die Moglich-
keit pseudoelastische Formgedéchtnislegierungen als Dampfungselemente zu verwenden, er-
weitert das Anwendungsfeld solcher Legierungen um ein Vielfaches und bietet ein enormes
Potential fiir zukiinftige Forschungsprojekte. Eine der vielversprechendsten Legierungen auf
diesem Gebiet ist Fe-Mn-Al-Ni. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit werden daher die thermi-
sche Prozessierung sowie das funktionale Verhalten von Fe-Mn-Al-Ni-basierten Formgedécht-
nislegierungen erforscht. Dabei wird zunéchst die Mikrostruktur im Hinblick auf Korngrofe,
Korngrenzen und Ausscheidungsteilchen so modifiziert, dass die Legierung in der Lage ist gute
pseudoelastische Eigenschaften aufzuweisen. AnschlieBend wird das funktionale Verhalten im
Hinblick auf den Einfluss von Kornorientierungen und Korngrenzen sowie auf die mehrmalige
zyklische Beanspruchung untersucht. Im letzten Teil der Arbeit werden die mikrostrukturellen
Charakteristika dann mit den pseudoelastischen Eigenschaften in zwei phdnomenologischen

Modellen zusammengefiihrt.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Zugabe von Titan bzw. Chrom einen erheblichen Einfluss auf
die einstellbare Korngrofie, auf die Abschreckempfindlichkeit sowie auf die Bildung der nano-
skaligen Teilchen in der Legierung hat. Insbesondere kleine Mengen Titan erhdhen die Kinetik
des sogenannten abnormalen Kornwachstums und senken die Abschreckempfindlichkeit der
Legierung, was fiir die Verarbeitung und die pseudoelastischen Eigenschaften von Vorteil ist.
So konnte in quasistatischen Versuchen gezeigt werden, dass die Reversibilitit der Umwand-
lung nicht nur von der Orientierung der einzelnen Korner abhingig ist, sondern funktionale
Schidigungen insbesondere durch Spannungskonzentrationen an den Korngrenzen verursacht
werden. In funktionalen Ermiidungsversuchen wurde zudem eine ungewohnliche, scheinbar
fortschreitende Degradation beobachtet. Dabei wird die austenitische Phase in bereits umge-
wandelten Bereichen teilweise so stabilisiert, dass eine martensitische Umwandlung in zuvor
nicht umgewandelten Bereichen energetisch begiinstigt wird. Mittels Raster- und Transmissi-
onselektronenmikroskopie konnten elementare Mechanismen der funktionalen Degradation
identifiziert werden. Die aus den so gewonnen Erkenntnissen hervorgegangenen phdnomeno-
logischen Modelle konnten genutzt werden um die mikrostrukturellen Eigenschaften mit den

daraus resultierenden funktionalen Eigenschaften zu verkniipfen.



VI Kurzzusammenfassung / Abstract

Due to the low costs of the alloying elements and due to their good processability, iron-based
shape memory alloys are considered as promising candidates to substitute the commercially
often used Ni-Ti in mass-intensive applications and to open up new application fields for the
shape memory technology. In particular, the possibility of using pseudoelastic shape memory
alloys as damping elements expands the field of application of such alloys significantly and
already opens up new research fields. One of the most promising alloys in this context is
Fe-Mn-Al-Ni. Therefore, the thermal processing and the functional behaviour of Fe-Mn-Al-Ni
based shape memory alloys is the subject of the present work. First microstructural modifica-
tions with regard to grain size, grain boundaries and precipitations are introduced that have been
established in order to promote good pseudoelastic properties. Subsequently, the functional
properties have been studied to shed light on the influence of grain orientations, grain bounda-
ries and finally cyclic loading. In the final chapter of the thesis, two phenomenological models

establish the relationship between microstructural characteristics and pseudoelastic properties.

The results show that the addition of titanium and chromium, respectively, have a considerable
influence on the adjustable grain size, on the quenching sensitivity and on the formation of
nanoscale precipitates in the alloy system. In particular, small amounts of titanium increase the
grain boundary migration rate of the abnormal grain growth and reduce the quenching sensitiv-
ity of the alloy. This is beneficial for robust processing and the pseudoelastic properties. Based
on quasi-static experiments, this work shows that the reversibility of the transformation is not
only dependent on the orientation of the individual grains. Functional degradation is also caused
by stress fields prevailing in the vicinity of the grain boundaries. In functional fatigue tests, an
unusual, progressive degradation was observed, where the austenitic phase is partially stabilized
in such a way that a martensitic transformation is more favourable in previously non trans-
formed regions. By using scanning electron microscopy and transmission electron microscopy,
elementary mechanisms of functional degradation were identified in the present work. The re-
sulting phenomenological models were established to connect the microstructural properties

with the resulting functional properties of the alloys.
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Motivation 1

1 Motivation

Sowohl die zunehmende Digitalisierung technischer Systeme, die zu einer immer groferen
Nachfrage nach Aktoren und Sensoren fiihrt, als auch komplexer werdende Anwendungen mit
immer weiter steigenden Anforderungen hinsichtlich der Resourcceneftizienz fithren zu einem
stetig wachsenden Interesse an sogenannten ,,intelligenten Materialien* (engl. smart materi-
als) [1]. Smart Materials zeichnen sich insbesondere dadurch aus, dass duB3erere Einfliisse, wie
z.B. eine elektrische Spannung oder ein Magnetfeld, zu einer Verdnderung bestimmter Eigen-
schaften, wie beispielsweise zu einer Forménderung, fithren [2]. So kdnnen z.B. Stellwege von
Aktoren ohne schwere und kostspielige Elektromotoren realisiert werden. Neben Piezokerami-
ken oder elektroaktiven Polymeren zdhlen insbesondere Formgedéchtnislegierungen (FGL) zu
den smarten Materialien. Die diffusionslose Festphasenumwandlung zwischen einer austeniti-
schen Hochtemperaturphase und einer martensitischen Tieftemperaturphase innerhalb eines be-
stimmten Temperaturintervalls erlaubt bei diesen Legierungen eine reversible Dehnung von
mehreren Prozent [2,3]. Je nachdem, ob die Forminderung durch eine mechanische Spannung
und/oder durch eine Temperaturdnderung hervorgerufen wird, wird von Einwegeffekt, Zwei-

wegeffekt oder Pseudoelastizitit gesprochen.

Der Formgedichtniseffekt wurde das erste Mal von Olander im Jahre 1932 an einer Au-Cd-
Legierung beobachtet [4] und 1949 durch Kurdjumov und Khandros [5] bzw. 1951 durch Chang
und Read [6] systematisch beschrieben. Erhohtes Interesse an der Thematik entstand insbeson-
dere durch die Arbeiten von Buehler und Wang [7], die die bis heute kommerziell erfolgreichste
FGL entwickelten: die Ni-Ti-Legierung. In Folge ihrer Veréffentlichung aus dem Jahre 1963
wurden erste kommerzielle Erfolge als Verbindungselemente fiir Rohre [8] und in der Medi-
zintechnik als Zahnspangendrdhte zur orthopddischen Anwendung erzielt [9,10]. Da
Ni-Ti-FGL sehr grof3e Stellwege bei gleichzeitig hohen Kréften erlauben, eignen sie sich zudem
in besonderem Male als Aktoren, so dass es zahlreiche potentielle Anwendungsfelder in den
Bereichen Automobiltechnik, Luft- und Raumfahrttechnik, Robotik und Medizintechnik
gibt [1,3,9,11-13]. Die hohe Energiedichte von Ni-Ti-Aktoren beispielsweise gegeniiber Pie-
zoelektrika relativiert sich allerdings durch die niedrigen Schaltfrequenzen, die insbesondere
mit der niedrigen Warmeabfuhr der Legierung verbunden sind und zu vergleichsweise geringen
Leistungsdichten fiihren [1]. Um die Anwendungsfelder im Bereich der Aktorik zu erweitern,
gibt es zahlreiche Bestrebungen, wie z.B. die Schaltfrequenzen durch magnetische Anregung

zu erhohen (magnetische-FGL [14-16]), die maximalen Einsatztemperaturen zu erweitern



2 Motivation

(Hochtemperatur-FGL [17-21]) oder die FGL fiir Mikro-Elektro-Mechanische-Systeme zu er-
tiichtigen (FGL-Duinnfilme [22-26]).

Dass trotz zahlreicher Patente und eines stetig wachsenden Marktes die Anzahl der realisierten
Produkte bisher vergleichsweise gering ist, liegt zum einen an dem fehlenden Wissen iiber die
komplexen Eigenschaften der FGL seitens der Industrie und zum anderen an der aufwendigen
und kostspieligen Verarbeitung sowie den vergleichsweise teuren Elementen Titan und Ni-
ckel [1,2,27,28]. Um Ni-Ti in materialintensiven Anwedungen, wie z.B. als Verbindungsele-
mente von Rohren, durch giinstigere und leichter handhabbare FGL zu ersetzen und um wohl-
bekannte Prozessrouten aus der Stahlindustrie nutzen zu kénnen, werden neben kupferbasierten
FGL in besonderem Malle auch eisenbasierte Alternativen erforscht [27-31]. Bereits in den
frithen 70er Jahren gelang es Wayman in einer Fe-Pt-Legierung erstmals einen Formgedécht-
niseffekt zu zeigen [32]. Mit Fe-Ni-Co-Ti-basierten FGL [33] und Fe-Mn-Si-basierten
FGL [34] wurden in den darauf folgenden Jahren dann auch zwei der bis heute wichtigsten
Legierungskonzepte auf diesem Gebiet entwickelt [9]. Insbesondere die Weiterentwicklung der
hochmanganhaltigen Fe-Mn-Si-Legierungen (15-33 wt. % Mn [35]) durch die Zugabe von
Chrom zur Steigerung der Korrosionsbestidndigkeit mittels einer sich bildenen Passiv-
schicht [36,37] und die Verbesserung der Reversiblitdt der martensitischen Umwandlung durch
Training [38,39] oder durch Ausscheidungsbildung [40] fiihrte zu einer gestiegenen Zahl an
neuen masseintensiven Anwendungen im Bereich der FGL. Besonders erwdhnenswert sind
hierbei Anwendungen als Verstirkungen im Bauingenieurwesen [41,42], als Verbindungsstii-
cke von Stahlrohren im Tunnelbau [43], als Verbindungsplatten von Dehnungsfugen bei Kran-
schienen [44] oder als Dampfungselemente fiir Hochhéduser [45-47]. Einer der wesentlichen
Nachteile der Fe-Mn-Si-basierten FGL ist die nicht thermoelastische Natur der partialverset-
zungsbehafteten Umwandlung zwischen y-Austenit und e-Martensit [9]. Diese fiihrt zu einer
grofen thermischen Hysterese zwischen Hin- und Riickumwandlung und zu einer geringen

Pseudoelastizitit [45].

Im Gegensatz zu Fe-Mn-Si-basierten FGL, zeigen Fe-Ni-Co-Ti-basierte FGL eine Phasenum-
wandlung zwischen y-Austenit und a'-Martensit [9]. Die nicht thermoelastische Umwandlung
kann dabei durch das Ausscheiden von geordneten, kohérenten y’-Teilchen in eine thermoelas-
tische Umwandlung tiberfiihrt werden [33,48]. Trotz zahlreicher Bemithungen gelang es jedoch
auch in diesem Legierungssystem lange Zeit nicht eine gute Pseudoelastizitét bei Raumtempe-
ratur (RT) zu erzielen [49]. Erst im Jahr 2010 konnte mit der Entwicklung der Fe-Ni-Co-Al-ba-

sierten FGL durch Tanaka et al. [50] erstmals eine hohe pseudoelastische Dehnung von 13 %
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bei RT nachgewiesen werden. In Folge dieser Entdeckung wurden gute pseudoelastische Ei-
genschaften an Einkristallen [51-59] und an sehr stark texturierten Polykristallen [50,60—-64]
verschiedener Fe-Ni-Co-Al-X-Legierungen (X = Ta, Nb, Ti) gezeigt. Die Herstellung von Ein-
kristallen bzw. die aufwendige thermomechanische Prozedur zur Erlangung einer ausgepragten
Textur erhohen die Komplexitit der Legierungsverarbeitung allerdings drastisch [27]. Dariiber
hinaus ist die ausgepragte funktionalen Ermiidung, d.h. die Verénderung der Formgedéchtnis-
eigenschaften iiber mehrere Belastungszyklen hinweg, ein weiteres Hindernis fiir den Einsatz

dieses Legierungssystems [9,65-67].

Im Jahre 2011 gelang es Omori et al. [68] hohe pseudoelastische Dehnungen in einem weiteren
eisenbasierten Legierungssystem zu zeigen. Im Gegensatz zu den bereits erwahnten FGL zeigt
die neu entwickelte Fe-Mn-Al-Ni-Legierung eine Umwandlung zwischen einer austenitischen
a-Hochtemperaturphase und einer martensitischen y’-Tieftemperaturphase. Die ungewdhnliche
Festphasenumwandlung ist die Folge einer Kombination aus einem hohen Mangangehalt und
dem a-Stabilisator Aluminium, die zu einer Ausweitung des y-Phasengebiets bei tiefen Tem-
peraturen und gleichzeitig zu einer Stabilisierung der o-Phase bei hohen Temperaturen
fiihrt [68,69]. Ahnlich wie bei den Fe-Ni-Co-basierten FGL verindert sich das nicht thermoelas-
tische Umwandlungsverhalten mit Hilfe einer gezielten Auslagerungswirmebehandlung in ein
thermoelastisches Umwandlungsverhalten [68,70]. Groles Anwendungspotential hat die Le-
gierung auch auf Grund der niedrigen Steigung von circa 0,53 MPa K™! der Clausius-Clapeyron-
Beziehung, die angibt, in wie weit sich die Umwandlungsspannung des Martensits bei steigen-
der Temperatur verandert [68]. Die geringe Steigung ermdglicht einen Einsatz der Legierung
iiber einen groBen Temperaturbereich. Bedingt durch eine hohe Anisotropie der Umwandlungs-
dehnung [71,72] und durch eine vergleichsweise geringe Anzahl an dehnungsakkommodieren-
den, unabhingigen Varianten [73,74] ist die Reversibilitit der spannungsinduzierten martensi-
tischen Umwandlung stark von der Korngrofe [68,75] und von der Orientierung der an der
Umwandlung beteiligten Kérner abhéngig [71,73]. So steigt die Reversibilitét der spannungs-
induzierten Umwandlung signifikant, sobald die Korngré3e den Probenquerschnitt tbertrifft,
d.h. bambusartige Kornstrukturen (engl. bamboo structures) vorliegen [68]. Erste Forschungs-
arbeiten zeigen, dass solche Strukturen durch abnormales Kornwachstum (AGG, von engl. ab-
normal grain growth) eingestellt werden kénnen [76—78]. Es besteht jedoch ein erheblicher
Forschungsbedarf zu den Ursachen, Einflussgrofen und Grenzen dieses Verfahrens. Dariiber

hinaus ist die Stabilitit der funktionalen Eigenschaften ein wesentlicher Aspekt, der bei den
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Anwendungen der Legierung in der Praxis beachtet werden muss. Ein tiefgreifendes Verstand-
nis der Wechselwirkungen zwischen chemischer Zusammensetzung, thermischer Prozessie-

rung, mikrostruktureller Beschaffenheit und mechanischem Verhalten ist daher unerlésslich.

In der vorliegenden Arbeit werden Warmebehandlungsstrategien fiir Fe-Mn-Al-Ni-X-FGL
(X = Cr, Ti) entwickelt sowie die Auswirkungen dieser auf die Mikrostruktur und das pseudo-
elastische Verhalten eingehend untersucht. Im Detail sollen insbesondere folgende Themen im

Mittelpunkt der Untersuchungen stehen:

e Einfluss von Titan und Chrom auf die mikrostrukturellen Charakteristika nach der War-
mebehandlung sowie die Optimierung der Warmebehandlung unter Berticksichtigung
der KorngroBe, der Abschreckempfindlichkeit und der Ausscheidungen.

e Korrelation zwischen mikrostrukturellen Eigenschaften und funktionalem Verhalten in
bambusartig strukturierten Proben sowie Einkristallen unter Beriicksichtigung der
Kornorientierungen, der Korngrenzen und der Ausscheidungen unter quasistatischer
und zyklischer Beanspruchung.

e Phinomenologische Modellierung des Zusammenhangs zwischen Mikrostruktur und

funktionalem Verhalten.
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2 Theoretische Grundlagen & Stand der Forschung

Zum Verstandnis der in dieser Arbeit untersuchten Forschungsaspekte ist eine grundlegende
Kenntnis der theoretischen Hintergriinde der diffusionslosen martensisitischen Phasenum-
wandlung, der Formgedéchtniseffekte, der funktionalen Ermiidung sowie des Mikrostrukturde-
signs von Formgedichtnislegierungen zwingend erforderlich. Daher wird der erste Teil der
Grundlagen ein allgemeines Verstdndnis der theoretischen Zusammenhénge aufbauen, welches
spezifisch auf die in dieser Arbeit untersuchten Themen abgestimmt ist. Im zweiten Teil wird
die bisherige Literatur zum Fe-Mn-Al-Ni-Legierungssystem dargelegt, um ein grundlegendes
Verstéandnis fiir die in dieser Arbeit dargelegte Forschung zu schaffen und die Motivation dieser

Arbeit abzuleiten.
2.1 Theoretische Grundlagen zu Formgedichtnislegierungen

In diesem Teil werden die Grundlagen zur martensitischen Festphasenumwandlung, zu den
thermodynamischen Hintergriinden, die Grundlagen der einzelnen Formgedichtniseffekte so-
wie der Wissensstand zur funktionalen Ermiidung, dem Korngrenzdesign und dem abnormalen

Kornwachstum von FGL dargelegt.
2.1.1 Reversible martensitische Festphasenumwandlung

Im Gegensatz zu der diffusionsgesteuerten Festphasenumwandlung, die zeit- und temperatur-
abhingig verlduft, ist die martensitische Phasenumwandlung diffusionslos, d.h. von zeitunab-
héngiger Gestalt [8]. Sie ist dadurch gekennzeichnet, dass sich die Atome wahrend der Um-
wandlung in kollektiver Weise reorientieren ohne die chemische Natur der Phasen zu verén-
dern, d.h. dass sich die Atomlagen der Kristallgitter nur minimal verschieben, ohne dass die
Nachbarschaftsbeziechungen zwischen den Atomen tangiert werden [2,3,9]. Die Bewegung der
Phasengrenze zwischen dem sogenannten Austenit und Martensit ist dabei nur durch die Schall-
geschwindigkeit begrenzt [8]. Als Phaseniibergang erster Ordnung ist die martensitische Fest-
phasenumwandlung insbesondere durch die Nukleation und das Wachstum des Martensits ge-
kennzeichnet, welche mit einer lokalen Forméanderung verbunden ist [8,9]. Die daraus resultie-
renden Inkompatibilitdten zwischen den Phasen fithren zu inneren Spannungen und kénnen
entweder durch Gleiten oder durch Zwillingsbildung abgebaut werden (vgl. Abbildung 2-1) [9].
In beiden Fillen wird die durch die Umwandlung hervorgerufene lokale Formanderung so ak-
kommodiert, dass es zu keiner makroskopischen Formanderung kommt [8]. Wéhrend das Glei-

ten durch eine irreversible Versetzungsbewegung gekennzeichnet ist, kénnen die spiegel-
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und/oder rotationssymmetrisch angeordneten Zwillinge die Forménderung in einer reversiblen

Art und Weise aufnehmen [8,9,79].

Martensit

Austenit

Zwillings-
akkommodation

Abbildung 2-1  Schematische Darstellung der Akkommodation der martensitischen For-
minderung durch Gleiten und durch Zwillingsbildung (in Anlehnung
an [8]).
Durch welchen der Mechanismen die Verzerrungsenergien abgebaut werden, hingt von der Art
der Legierung ab [9]. Bei FGL ist die reversible Zwillingsbildung der gewollte Mechanismus,
weshalb die Legierungen zumeist so eingestellt werden, dass sie einen hohen Widerstand gegen
Versetzungsbildung und -bewegung aufweisen. Mit der Art der Akkommodation ist auch die
thermoelastische Umwandlung verkniipft. Durch die Reversiblitéit und die hohe Beweglichkeit
der Zwillingsgrenzen sowie der Phasengrenzen, konnen die Phasen bei der Zwillingsbildung
mittels geringer Temperaturdnderungen leicht in den einen oder anderen Zustand tiberfiihrt wer-
den. Dabei entspricht der Hinumwandlungspfad dem Pfad der Riickumwandlung und es ent-
steht eine schmale Temperaturhysterese [9]. Im Gegensatz dazu ist die Beweglichkeit der Pha-
sengrenze bei der nicht thermoelastischen Phasenumwandlung eingeschrankt und die Riickum-
wandlung in die austenitische Hochtemperaturphase erfolgt iiber Renukleation des Auste-
nits [9]. Auf Grund der hohen Energie, die dafiir aufgebracht werden muss, ist die Umwandlung

durch eine grofle Temperaturhysterese gekennzeichnet (vgl. Abbildung 2-2).
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Abbildung 2-2 Veranschaulichung der martensitischen Umwandlungshysterese einer
nicht thermoelastischen und einer thermoelastischen Umwandlung [80].
Anderung des elektrischen Widerstands itiber die Temperatur wihrend des
Aufheizens und Abkiihlens einer Fe-Ni- und einer Au-Cd-Legierung.
Die invariante Ebene, die bei der Umwandlung zwischen Austenit und Martensit entsteht, wird
als Habitusebene bezeichnet [3,9]. Sie bildet die Grenzflache zwischen beiden Phasen und wird
wihrend der Umwandlung weder rotiert, noch verformt. Da die martensitische Umwandlung
einer festen kristallographischen Orientierungsbeziehung folgt, die von der atomaren Struktur
der beteiligten Phasen abhdngig ist, kann die Anzahl moglicher Martensitvarianten fiir die un-
terschiedlichen FGL theoretisch ermittelt werden [9]. Die fiir die Akkommodation der Formén-
derung wichtigen Zwillinge bestehen aus zwei dieser Martensitvarianten, die durch eine Zwil-
lingsgrenze getrennt sind. Diese Martensitvarianten werden als korrespondierende Varianten-
paare (CVPs von engl. correspondent variant pairs) bezeichnet [3,9]. Eine schematische Dar-
stellung der Grenzfliche zwischen Austenit und Martensit ist in Abbildung 2-3 dargestellt. In
geringeren Vergroferungen sind héufig allerdings nur Martensitplatten zu erkennen, die aus

mehreren Martensitvarianten bestehen konnen.
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Abbildung 2-3  Schematische Darstellung der Austenit — Martensit Grenzfliche zur Ab-
grenzung der Begriffe Zwillinge, Martensitvarianten und Habituse-
bene [3].

2.1.2 Thermodynamische Betrachtung der martensitischen Umwandlung

Die mafBgebliche GréBe zur thermodynamischen Beschreibung der diffusionslosen martensiti-
schen Phasenumwandlung ist die oftmals auch als freie Enthalpie bezeichnete Gibbs Ener-
gie G [9]. Sie beschreibt das thermodynamische Potential eines Systems und ist folgenderma-

Ben definiert [81]:
G=H-TS=U+pV-TS 2.1

H bezeichnet die Enthalpie, T die Temperatur und S die Entropie des betrachteten Systems. Die
Enthalpie kann zudem als Summe aus der inneren Energie U sowie aus dem Produkt des
Drucks p und des Volumens V des zu betrachtenden Systems ausgedriickt werden. Da die dif-
fusionslose martensitische Phasenumwandlung ohne Anderung der chemischen Zusammenset-
zung verlduft und somit als geschlossenes System verstanden werden kann [9], kdnnen die
Gibbs Energie der austenitischen Hochtemperaturphase Ga und der martensitischen Tieftem-

peraturphase Gu als Funktion der Temperatur wie in Abbildung 2-4 dargestellt werden.
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Abbildung 2-4  Schematische Darstellung der Gibbs Energie der austenitischen und mar-
tensitischen Phase in Abhdngigkeit der Temperatur (in Anlehnung
an [9]).
Die Phase, welche bei einer gegebenen Temperatur die niedrigere Gibbs Energie besitzt, ist
thermodynamisch stabil, da ein moglichst energetisch giinstiger Zustand angestrebt wird. Aus
Abbildung 2-4 wird ersichtlich, dass die martensitische Phase bei tiefen Temperaturen und die
austentisiche Phase bei hohen Temperaturen eine geringere Gibbs Energie aufweist. Wird in
Gleichung (2.1) fiir die Temperatur T = 0 K eingesetzt, entfillt der Beitrag der Entropie S zur
Gibbs Energrie. In Verbindung mit der schemastischen Darstellung in Abbildung 2-4 lésst sich
Schlussfolgern, dass die Enthalpie der austenitischen Phase groer als die der martensitischen
Phase sein muss (Ha > Hwm), da die Gibbs Energie der martensitischen Phase Gwm bei tiefen
Temperaturen kleiner als die Gibbs Energie der austenitischen Phase Ga. ist. Im Umkehrschluss
sinkt die Gibbs Energie der austenitischen Phase mit steigender Temperatur starker als die der
martensitischen Phase, so dass die austenitische Phase bei Temperaturen T > Ty stabil ist. Die
Entropie des Austenits muss also grofler sein als die Entropie des Martensits (Sa > Swm). Soll die

thermodynamische Gleichgewichtstemperatur To bestimmt werden, gilt Ga = Gm und es folgt:

_ Hy—H,
~ Su—Sa

To (2.2)
Allerdings ist in der Realitdt jeweils eine zusétzliche Triebkraft zur Umwandlung zwischen den
beteiligten Phasen notwendig (ATs bzw. ATn), so dass die tatsdchlichen Umwandlungstempe-
raturen unterhalb bzw. oberhalb von To liegen. Der Beginn der Umwandlung von Austenit zu
Martensit wird durch die Martensitstarttemperatur Ms gekennzeichnet. Umgekehrt bezeichnet

die Austenitstarttemperatur As den Beginn der Umwandlung von Martensit zu Austenit [9]. Der
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Grund fiir die Verschiebung der Umwandlungstemperaturen ist ein nicht chemischer Energie-
anteil, der zusitzlich zu dem bisher betrachteten chemischen Energieanteil zur Phasenbildung
aufgebracht werden muss [9,82]. Zu diesem Energieanteil zahlt insbesondere die Grenzflichen-
energie zwischen den beteiligten Phasen sowie die elastische Verzerrungsenergie, die nicht
durch Zwillingsbildung abgebaut werden kann [9]. Letztere wird reversibel gespeichert und
kann wihrend der Riickumwandlung wieder freigesetzt werden. Die elastische Verzerrungs-
energie ist auch dafiir verantwortlich, dass die Umwandlungen zwischen den Phasen innerhalb
bestimmter Temperaturfenster stattfinden, d.h. dass die Umwandlungen bei bestimmten Start-
temperaturen (As bzw. Ms) beginnen und erst bei bestimmten Endtemperaturen (Ar bzw. My)
abgeschlossen sind [9]. Dies liegt daran, dass die elastische Verzerrungsenergie wihrend der
martensitischen Umwandlung der Keimbildung und dem Wachstum weiterer Bereiche entge-
gensteht, so dass eine zusétzliche Triebkraft zur weiteren Umwandlung notwendig ist [9]. Um-

gekehrt bewirkt die elastische Verzerrungsenergie ebenfalls eine Differenz zwischen As und Ar.

Wird von einem einkristallinen Korper ausgegangen und wird bei der bisherigen Betrachtung
der martensitischen Phasenumwandlung eine uniaxiale Belastung der Kraft F mit einbezogen,
fiihrt dies zu einer Absenkung der Gibbs Energie ausgedriickt durch das Produkt aus aufge-
brachter Kraft F und Lange | des betrachteten Kristalls [81]. Fiir den chemischen Anteil der
Gibbs Energie gilt dann:

G"=H"-TS=U+pV-FI-TS (2.3)
Durch Differenzierung der Gleichung (2.3) folgt:
0G* = 0U + 0pV + pdV — 0F1 = F 9l — dTS — T aS 2.4

Mittels der ersten beiden Hauptsitze der Thermodynamik kann die Anderung der inneren Ener-

gie folgendermafen beschrieben werden [81,83]:
0U=0Q+0W=TaoS—padV+Fal (2.5)

Durch Einsetzen der Gleichung (2.5) in Gleichung (2.4) kann dann die Anderung der Gibbs
Energie G* in Abhéngigkeit der Druckdnderung, der Kraftinderung und der Temperaturénde-

rung ausgedriickt werden:

9G* = dpV — OF1 — ATS (2.6)
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In der weiteren Betrachtung kann dariiber hinaus der erste Term der Gleichung vernachléssigt
werden, da der externe hydrostatische Druck wahrend der Umwandlung in der Regel konstant

bleibt, d.h. 0p = 0 ist [81]. Es folgt:
0G* = —0Fl — 0TS 2.7)

Soll nun die Anderung der Gleichgewichtstemperatur beider Phasen in Abhingigkeit der Kraft
berechnet werden, muss ausgehend von To (wo G*A = G*v gilt), die Anderung der Gibbs Ener-

gie des Austenits der Anderung der Gibbs Energie des Martensits entsprechen, d.h.:

0G, = 0Gy 2.8)
oder
— 0Fly — 0TS, = — 0Fly — 0TSy 2.9)

Durch das Umstellen der Gleichung kann die Abhangigkeit zwischen Kraft- und Temperaturdn-

derung im Gleichgewichtszustand ausgedriickt werden:

OF Sy —Sy  —AsAM
T~ Iy—1ly  AIA-M

(2.10)

Wird die Kraft auf eine Querschnittsflache A bezogen, die Langenanderung durch das Produkt

trans

aus Umwandlungsdehnung £"™" und Ursprungslidnge 1 ausgedriickt und die Entropie sowie das

Volumen (V =1x A) auf die Stoffmenge n bezogen, ergibt sich:
] ASA—»M
% = — e @.11)
m
Hierbei sind ASyA”M die Differenz der molaren Standardentropie zwischen Austenit und Mar-
tensit ist und Vi das molare Volumen des betrachteten Kristalls. Der in Gleichung (2.11) dar-
gestellte Zusammenhang stellt eine alternative Form der in der Chemie mafigeblich verwende-
ten Clausius-Clapeyron-Beziehung (CC-Beziehung) dar [8,9,81]. Da die Umwandlungstempe-
raturen in gleicher Weise wie die thermodynamische Gleichgewichtstemperatur von der Ande-
rung der Spannung beeinflusst werden [8], kénnen die Umwandlungstemperaturen im Span-

nung-Temperatur-Phasendiagramm schematisch wie in Abbildung 2-5 dargestellt werden.
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Abbildung 2-5  Schematisches Spannung-Temperatur-Phasendiagramm fiir Formge-
diichtnislegierungen (in Anlehnung an [3,8,9]).
Neben den Bereichen der martensitischen Umwandlung lassen sich in das Diagramm die
Streckgrenzen von Austenit Re-austenit und Martensit Re-Marensit integrieren. Dabei kennzeichnet
der Schnittpunkt zwischen austenitischer Streckgrenze und Martensitstarttemperatur die Tem-
peratur (Mp), ab der im Falle einer mechanischen Belastung, eine plastische Verformung des
Austenits vor der martensitischen Umwandlung eintritt [8]. Allerdings sei an dieser Stelle da-
rauf hingewiesen, dass die Nomenklatur Mp in der Literatur nicht eindeutig besetzt ist. Die
Streckgrenze des Martensits begrenzt zudem die Spannung des fiir die Formgedéchtniseffekte
nutzbaren Feldes. Die zusitzlich hervorgehobenen Start- bzw. Endspannungen (cs bzw. or)
markieren die Ubergiinge von ver- zu entzwillingtem Martensit [3]. Mit Hilfe des Spannung-
Temperatur-Diagramms konnen die verschiedenen Formgedachtniseffekte erlautert und das

Zusammenwirken zwischen Spannung, Temperatur und Dehnungsverhalten aufgezeigt werden.
2.1.3 Die Formgedichtniseffekte

Je nachdem wie das in Abbildung 2-5 dargestellte Spannung-Temperatur-Phasendiagramm
durchlaufen wird, lassen sich drei unterschiedliche Formgedachtniseffekte unterscheiden: Der
Einwegeffekt, der Zweiwegeffekt sowie die Pseudoelastizitit. Dabei werden in der Regel die
Spannung und/oder die Temperatur variiert, um so eine Dehnungsantwort in der Formgedacht-

nislegierung zu erzeugen.



Theoretische Grundlagen & Stand der Forschung 13

Der Einwegeffekt

Ausgangszustand fiir den Einwegeffekt ist ein aus selbstakkommodiertem, verzwillingtem
Martensit bestehendes Grundgefiige [3,9]. Wie in Abbildung 2-6 gezeigt, wird die Probe im
ersten Schritt mechanisch belastet. Dadurch wird der Spannungsbereich zum Entzwillingen des
Martensits tiberschritten, so dass eine Umorientierung des Martensits stattfindet [3,82]. Dabei
werden diejenigen Martensitvarianten bevorzugt, die giinstig zur Spannungsrichtung orientiert
sind [2]. Ist die zur Umorientierung notwendige Spannung fiir alle Martensitvarianten in etwa
gleich groB3, resultiert aus der Umorientierung ein fast konstantes Plateau in der Spannung-Deh-
nung-Antwort [2]. Durch Entlastung der Probe kommt es zu einer elastischen Riickverformung,
die nicht mit einer erneuten Umorientierung des Martensits verbunden ist, so dass die Probe im
entzwillingten Zustand verbleibt [3]. Wird die Probe nun liber Ar erhitzt, wandelt der Martensit
in die austenitische Hochtemperaturhase um und die durch das Entzwillingen enstandenen Deh-
nungsanteile werden reversibel zuriickgeformt [2,3]. Zuletzt wird die Probe im spannungsfreien
Zustand unter Mr abgekiihlt, so dass sich die Probe wieder im verzwillingten Ausgangszustand
befindet.
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Abbildung 2-6  Schematisches Spannung-Dehnung-Temperatur-Diagramm zur Veran-
schaulichung des Einwegeffekts.
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Der Zweiwegeffekt

Im Gegensatz zum Einwegeffekt beruht die Dehnungsdnderung beim Zweiwegeftfekt auf einer
rein thermisch induzierten Phasenumwandlung. Wie in Abbildung 2-7 verdeutlicht, kann bei
diesem Effekt durch Autheizen tiber Arund Kiihlen unter Mr zwischen zwei Dehnungszustén-
den geschaltet werden. Die martensitische Phasenumwandlung ist allerdings nur mit einer For-
méanderung verbunden, wenn bestimmte, fiir die Ausdehnung giinstig orientierte Martensitva-
rianten gegeniiber anderen préferiert werden [8]. Die Variantenauswahl erfolgt entweder durch
intrinsische Spannungsfelder (intrinsischer Zweiwegeffekt) oder durch von aufien aufgebrachte
mechanische Spannungen (extrinsischer Zweiwegeffekt) [2]. Fiir den intrinsischen Zweiweg-
effekt werden gezielt Versetzungen und/oder Ausscheidungen durch thermomechanische Pro-
zesse eingebracht, um bestimmte Martensitvarianten bevorzugt zu aktivieren [9]. Dieser Vor-
gang wird Trainieren genannt und kann unter anderem aus plastischer Verformung, einer Aus-
lagerungswarmebehandlung unter Behinderung der Warmeausdehnung, thermischem Zyklie-
ren oder dem Einbringen von Ausscheidungen bestehen [9]. Beim extrinsischen Zweiwegeffekt
erfolgt die Martensitauswahl durch die Richtung der aufgebrachten Spannung. Dafiir ist eine
Spannung > or notwendig, die zum Entzwillingen des selbsakkommodierten Martensits ausrei-
chend ist [3]. Der extrinsische Zweiwegeffekt wird haufig fiir die Anwendung als Aktor ge-
nutzt, wobei die notwendige Spannung zumeist durch eine Riickstellfeder aus Stahl realisiert

wird [2].

Spannung o, MPa

Martensit

Dehnung g, %

Temperatur, K

Abbildung 2-7  Schematisches Spannung-Dehnung-Temperatur-Diagramm zur Veran-
schaulichung des extrinsischen Zweiwegeffekts.
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Die Pseudoelastizitit

Der Effekt, dass eine in Folge einer mechanischen Beanspruchung, scheinbar plastisch ver-
formte Probe ihre Ursprungsform durch die rein mechanische Entlastung der Probe zuriickge-
winnt, wird Pseudoelastizitit genannt [9]. Die Pseudoelastizitit dient als Uberbegriff fiir das
sogenannte gummiartige Verhalten (engl. rubber-like behavior), bei dem Zwillingsgrenzen re-
versibel im martensitischen Zustand bewegt werden, und fiir die Superelastizitit, bei der die
reversible Formadnderung mit einer martensitischen Umwandlung verbunden ist [9]. Da die No-
menklatur in der Literatur teilweise unterschiedlich ist und die Betrachtung der Pseudoelastizi-
tat in dieser Arbeit immer mit einer martensitischen Umwandlung einhergeht, sollen die Be-
griffe Pseudoelasitzitdt und Superelastizitit im Folgenden als Synonyme angesehen werden.
Ausgangszustand fir die Pseudoelastizitit ist ein austenitisches Grundgefiige
(Ar<T <Mp) [8,9]. Wie in Abbildung 2-8 gezeigt, verschieben sich die Umwandlungstempe-

raturen gemél der CC-Beziehung durch das Aufbringen einer dufleren Spannung.

y
Spannung o, MPa }:..... gl
-~ ’/’ ”- 'é
# £ [T
- - =
M, B S &/
="

M, .
A'_r" \ "__4’_’ ________
" \ ; E

Dehnung &, %

Austenit

’ Temperatur, K

Abbildung 2-8  Schematisches Spannung-Dehnung-Temperatur-Diagramm zur Veran-
schaulichung der Pseudoelastizitit.

Wird eine kritische Spannung it erreicht, kommt es zur spannungsinduzierten martensitischen

Umwandlung (Spannungsinduzierter Martensit, SIM von engl. stress induced martensite) [3].

Durch die weitere Belastung der Probe erhoht sich der Volumenanteil des Martensits bis das
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gesamte Volumen bei Uberschreiten der Spannung o umgewandelt ist [3,8]. In der Spannung-
Dehnung-Hysterese spiegelt sich die Umwandlung in einem ausgeprégten Spannungsplateau
wieder, an dessen Ende sich eine elastische Verformung des Martensits anschlief8t [2,3]. Durch
Entlasten der Probe kommt es zur Riickumwandlung in die autenitische Phase, die im Idealfall

mit einer vollstdndigen Reversibilitit der aufgebrachten Verformung einhergeht [3,8,9].
2.1.4 Funktionale Ermiidungseigenschaften von Formgedichtnislegierungen

Ublicherweise wird unter Ermiidung die fortschreitende, strukturelle Schidigung eines Werk-
stoffs durch wiederholtes Anlegen einer duflereren Spannung oder Dehnung verstanden [84].
Durch die zyklische Beanspruchung sinken die Belastungsgrenzen der Bauteile stark ab. Dabei
sind neben der Spannungs- bzw. Dehnungsamplitude auch andere Faktoren wie die Mittelspan-
nung / -dehnung, die Beanspruchungsart, die Umgebungsbedingungen und die Probengeomet-
rie fiir die Lebensdauer der Bauteile ausschlaggebend [85]. Neben der klassischen strukturellen
Ermiidung tritt bei Formgedéchtnislegierungen ein weiterer Aspekt der Ermiidung auf, die
funktionale Ermiidung. Dabei umfasst der Begriff die mikrostrukturellen Prozesse, die mit einer
wiederholten thermoelastischen martensitischen Phasenumwandlung verbunden sind und die
zu einer Verringerung der Formgedachtniseffekte fiihren [86]. In der Regel tritt eine vollstdn-
dige Degradation der funktionalen Eigenschaften vor dem strukturellen Versagen von FGL ein,
so dass die Erforschung der funktionalen Ermiidung von besonderer Bedeutung fiir die Beur-
teilung der Ermiidungseigenschaften von FGL ist. Viele Mechanismen, die fiir die funktionale
Ermiidung verantwortlich sind, gelten auf Grund der ihnen gemeinsamen thermoelastischen,
martensitischen Umwandlung sowohl fiir den Einwegeffekt, fiir den Zweiwegeftfekt, als auch
fiir die Pseudoelastizitét [87]. Im Folgenden wird daher auf Grund des in dieser Arbeit betrach-
teten Legierungssystems insbesondere auf die zyklische Stabilitdt des pseudoelastischen Ef-
fekts bei RT eingegangen, wohingegen auf Diffusion beruhende funktionale Ermiidungseffekte
nicht beriicksichtigt werden. In Abbildung 2-9 sind verschiedene KenngrofBen zur Beschreibung

der funktionalen Degradation des pseudoelastischen Effekts definiert.
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Abbildung 2-9
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Zur Definition der Kenngrifien der funktionalen Ermiidung (in Anleh-
nung an [88,89]). Dargestellt sind die aufgebrachte Dehnung eqppi, die elas-
tische Dehnung e., die irreversible Dehnung &ir, die kritische Umwand-
lungsspannung ociw und die Breite der Spannungshysterese bei 2% Deh-

nung Aow.

Bereits in den 80er Jahren wurde durch Myazaki et. al [90] die funktionale Ermiidung des pseu-

doelastischen Effekts in Ni-Ti untersucht. Abbildung 2-10 zeigt, wie mit steigender Zyklenzahl

die kritische Umwandlungsspannung cerit sinkt, die kumulierte irreversible Dehnung &irr zu-

nimmt und die Breite der Spannungshystese Aon abnimmt. Dieses Verhalten ist charakteristisch

fiir viele FGL, wie z.B. kupferbasierte [82,91,92], cobaltbasierte [93,94] oder eisenbasierte

FGL [65,67].
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Abbildung 2-10  Spannung-Dehnung-Diagramme einer bei RT getesteten Ni-Ti Probe mit
50,5 at.-% Nickel fiir N = 1, 10, 20, 50 und 100 Zyklen [90]. Die Draht-
probe wurde zuvor bei 1000°C fiir 1h losungsgegliiht und anschliefend im

Ofen abgekiihlt.
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Es konnte gezeigt werden, dass der Grad der Degradation stark von der notwendigen Spannung
zur martensitischen Umwandlung und somit gemaf3 der CC-Beziehung unter anderem von der
Versuchstemperatur abhingig ist [90], d.h. dass mit steigender Spannung bzw. Testtemperatur
eine stirkere funktionale Ermiidung einhergeht. Als Ursache fiir die Anderungen der Spannung-
Dehnung-Hysterese bei einer wiederkehrenden martensitischen Umwandlung konnten Verset-
zungsaktivititen identifiziert werden, die mit einer lokal ungiinstigen Akkommodation der Deh-
nung durch den Martensit verbunden sind [90,95]. Die Spannungsfelder der Versetzungsstruk-
turen erleichtern die erneute martensitische Umwandlung und fiihren letztendlich zu einer me-
chanischen Stabilisierung des Martensits [90,95,96]. Aus den Ergebnissen wurde geschlussfol-
gert, dass sich die zyklische Stabilitdt verbessert, wenn die Streckgrenze der austenitischen
Matrix und damit der Widerstand gegen Versetzungsbildung bzw. -gleiten erhoht werden
kann [87]. In zahlreichen Studien wurde deshalb der Effekt unterschiedlicher thermomechani-
scher Behandlungen auf die zyklische Stabilitdt und die Veranderung der Umwandlungstempe-
raturen von Ni-Ti untersucht [90,97-102]. Es stellte sich heraus, dass durch Auslagerungen
eingebrachte Ausscheidungen einen erheblichen Einfluss auf die Umwandlungscharakteristika
von Ni-Ti haben [103-105]. Insbesondere nanometrische Ti3Nis-Ausscheidungen bringen
Spannungsfelder in die Matrix ein und verdndern gleichzetig lokal die chemische Zusammen-

setzung der Matrix (vgl. Abbildung 2-11) [106,107].

Stress Fields in Matrix Due to
Differences in Elastic or Thermal
Properties between Precipitates

z Loss of Coherency and
and Matrix

Generation of Dislocations

Disperse Structure of
Precipitates

(121]
kﬁml

Decrease in Ni Concentration

[101]g; of B2 Matrix During Aging

17101]” [010]g, Stress Fields in B2 Matrix Due
to Lattice Mismatch Strains
From Coherent or Semi-
coherent Precipitates

Abbildung 2-11  Schematische Darstellung moglicher Interaktionen zwischen TizNis-Teil-
chen und Matrix in einer nickelreichen Ni-Ti-FGL [106].
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Je nach Grofle und Kohérenz kénnen die Ausscheidungen einen positiven oder negativen Effekt
haben. So konnte gezeigt werden, dass kleine kohérente TizNis-Teilchen mit einer Grofe von
etwa 10 nm zu einer Verbesserung der funktionalen Ermiidungseigenschaften von Ni-Ti fiihr-
ten, wihrend 500 nm grof3e, inkohédrente Teilchen durch eine erhohte Versetzungsaktivitit die
funktionalen Ermiidungseigenschaften verschlechterten [108]. Trotz der Verbesserung der
funktionalen Eigenschaften in der globalen Betrachtung wurde allerdings auch bei den etwa
10 nm groBen Teilchen eine Interaktion zwischen Ausscheidungsteilchen und Martensit in
Form einer zerkliifteten Phasengrenze zwischen Matrix und Martensitplatten beobachtet, die zu
einer Stabilisierung des Martensits beitrug [108]. Neben der Bedeutung der Teilchen hatte die
Orientierung der getesteten NiTi-Einkristalle ebenfalls einen groBen Einfluss auf die funktio-
nalen Eigenschaften (Veranschaulichung des Orientierungseinflusses fiir eine Cu-Al-Ni FGL
in Anhang Abbildung A-1). Dies konnte zum einen auf die in der jeweiligen Orientierung akti-
vierbaren Gleitsysteme und zum anderen auf die Auswahl und Anzahl der aktivierten Marten-
sitvarianten zuriickgefiihrt werden [108]. Eine erhohte Versetzungsaktivitét fand vor allem dort
statt, wo unterschiedliche Martensitvarianten miteinander agierten [102,109]. Fiir Betrachtung
der Anisotropie fiir das in dieser Arbeit betrachtete Fe-Mn-Al-Ni Legierungssystem sei zudem

an dieser Stelle auf Kapitel 2.2.3 verwiesen.

Wie bereits in Kapitel 1 erldutert, werden geordnete nanometrische kohdrente Teilchen auch in
eisenbasierten FGL dazu genutzt, die urspringlich nicht-thermoelastische Phasenumwandlung
in eine thermoelastische Phasenumwandlung zu tiberfithren [33,48]. Im Jahr 2010 konnte so
erstmals in einer Fe-Ni-Co-Al-X-FGL (X = Ta, Nb, Ti) bei RT ein pseudoelastischer Effekt in
einer dhnlichen Grofenordnung wie bei Ni-Ti beobachtet werden [50]. Dazu wurden feine ko-
hérente y’-Teilchen mit einer geordneten L1,-Struktur in eine ungeordnete y-Matrix einge-
bracht [50,52]. In (001)-orientierten Einkristallen konnte die funktionale Degradation des pseu-
doelastischen Effekts von Fe-Ni-Co-Al-Ta in Zugversuchen unter anderem auf die Martensit-
varianteninteraktion und die Interaktion der Ausscheidungen mit dem Martensit zuriickgefiihrt
werden [67]. An den Grenzflichen interagierender Martensitvarianten wurden Verzerrungen
und Anhdufungen von Versetzungsstrukturen beobachtet, die zu einem hohen Anteil zur Stabi-
lisierung des Martensits beitrugen. Dariiber hinaus konnte gezeigt werden, dass in der Nahe von
Ausscheidungen stabilisierter Martensit vorlag. Dies wurde durch eine multiple Scherung der
Teilchen bei der Aktivierung mehrerer Martensitvarianten erklért, in Folge dessen es zu Ver-

setzungsaktivititen und schlieBlich zu einer Martensitstabilisierung kommt [67,110].
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Die auf Basis von Ni-Ti und Fe-Ni-Co-Al-X (X =Ta, Nb, Ti) gewonnenen Erkenntnisse zeigen,
dass die funktionalen Ermiidungserscheinungen von FGL stark mit Versetzungsaktivitdten ver-
kniipft sind. Diese fiihren zu irreversiblen plastischen Verformungen und zu einer Stabilisie-
rung von martensitischen Strukturen. Die Mechanismen, die fiir die Versetzungsentstehung ver-
antwortlich sind, haben allerdings vielfdltige Urspriinge. Bislang konnten mindestens drei Me-
chanismen identifiziert werden, die sich kritisch auf das funktionale Ermiidungsverhalten aus-

wirken:

e Die Interaktion zwischen austenitischer Matrix und Martensit durch einen unzureichen-
den Akkommodationsprozess zwischen beiden Phasen wihrend der Umwandlung. Dies
ist insbesondere dann der Fall, wenn die inneren Spannungen nicht durch Zwillingsbil-
dung abgebaut werden kénnen und/oder wenn die Verzerrung zwischen den beteiligten
Phasen zu grof ist [73,111-116].

e Die Interaktion zwischen mehreren nicht korrespondierenden Martensitvarianten, die
zu einer Verzerrung der austenitischen Matrix fiihren, in Folge dessen es zu Verset-
zungsaktivitdten und einer Stabilisierung des Martensits kommt.

e Die Interaktion von feinen kohérenten Ausscheidungen und groben inkohérenten Aus-

scheidungen mit den Martensitvarianten.
2.1.5 Korngrenzdesign in Formgedichtnislegierungen

Ein weiterer Aspekt, der in vielen FGL Systemen einen erheblichen Einfluss auf das funktionale
Verhalten hat, sind die Charakteristika der Korngrenzstrukturen [50,93,117-125]. So wurde
insbesondere in kupferbasierten FGL festgestellt, dass sowohl die Korngrenzanteile, die Mor-
phologie der Korngrenzen, die Ausrichtung der Korngrenzen in Bezug zur Lastrichtung (LD,
von engl. loading direction) sowie die Missorientierung der Korngrenzen (Kleinwinkel vs.
GroBwinkel) einen erheblichen Einfluss auf die pseudoelastischen Eigenschaften haben [125].
In verschiedenen Studien konnte gezeigt werden, dass eine Verringerung der Korngrenzanteile,
d.h. der Korngrenzflache im Verhéltnis zur Gesamtoberfldche, durch eine Steigerung der Korn-
grofle einen positiven Effekt auf die Reversibilitit, die erreichbaren Umwandlungsdehnungen
und das Versagensverhalten von kupferbasierten FGL haben [117-123]. Es stellte sich heraus,
dass insbesondere Korngrenztripelpunkte fiir das funktionale Verhalten kristisch sind, da sie zu

Spannungskonzentrationen fiihren, in deren Folge eine Vielzahl von miteinander ungiinstig
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agierender Martensitvarianten aktiviert werden [117—-119]. Dagegen sind senkrecht oder paral-
lel zur LD liegende Korngrenzen sowie moglichst geringe Missorientierungen zwischen den

Kornern fiir ein gutes pseudoelastisches Verhalten von Vorteil [125,126].
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Abbildung 2-12  Schematische Darstellung verschiedenener Korngrenzstrukturen [125].
(a) Polykristalline Struktur, (b) Bambusstruktur und (c) sdulenartige Struk-
tur.

Neben Einkristallen konnten vor allem in den in Abbildung 2-12 dargestellten Bambusstruktu-
ren (Oligokristallen) und sdulenartigen Strukturen (engl. columnar structures) gute pseudoelas-
tische Eigenschaften gezeigt werden [125]. Als Ursachen fiir die schlechteren Eigenschaften in
polykristallinen Zustdnden wurden der hohe Anisotropiefaktor der kupferbasierten FGL und
die hohe Anisotropie der Umwandlungsdehnung der verschieden orientierten Korner ange-

fiihrt [93,117-119,125]. So betrdgt der als

2G (1+v
Az 260+Y)

- 2.12)

definierte Anisotropiefaktor (wobei G der Schubmodul, E der Elastizititsmodul und v die Pois-
sonzahl) bei den kupferbasierten FGL zwischen 13 und 15, wihrend der Anisotropiefaktor von
Ni-Ti lediglich 2 betrédgt [125]. Die aus der Anisotropie resultierenden Spannungskonzentrati-
onen an den Korngrenzen konnen Umwandlungshemmnisse (engl. constraints), die Entstehung
miteinander ungiinstig agierender Martensitvarianten oder eine Rissbildung entlang der Korn-

grenzen zur Folge haben [93,117-119,125]. Der Einfluss der Korngrenzstrukturen ist vor allem
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auch dann ausgeprigt, wenn nur eine begrenzte Anzahl an Martensitvarianten zur Dehnungs-
akkommodation zur Verfiigung steht, wie z.B. bei Co-Ni-Ga [93,124], Fe-Ni-Co-Al-X
(X = Ta, Nb, Ti) [52] oder Fe-Mn-Al-Ni-X (X = Cr, Ti) [71,73,74].

2.1.6 Abnormales Kornwachstum in Formgedéchtnislegierungen

Um die unvorteilhaften Einfliisse der anisotropen Eigenschaften in FGL zu minimieren, steht
die Korngrenz- und Kornorientierungsmodifikation mittels thermomechanischer Prozesse im
Fokus einer Vielzahl von Veroffentlichungen [50,60,61,63,64,120,123,126—132]. Neben einer
moglichst gilinstigen Orientierung der vorhandenen Kérner, ist die zuvor beschriebene Mini-
mierung der Korngrenzfliche oftmals ein entscheidender Faktor zur Erlangung eines guten
funktionalen Verhaltens. Um den Einfluss von Korngrenzen génzlich auszuschlieBen, werden
in vielen Studien daher einkristalline Zusténde untersucht [51-56,59,65-67,71,73,94,109,133—
139]. Die Herstellung von Einkristallen mittels konventioneller Methoden, wie z.B. der Bridg-
man-Stockbarger-Methode [140,141] oder des Czochralski-Verfahrens [142], ist jedoch kom-
plex und kostenintensiv und birgt Grenzen hinsichtlich der GréBe und der Form der Einkristalle,

so dass die Herstellung fiir gro3technische Anwendungen oftmals ungeeignet ist.

Hailfigkeit der Komer eines
speziellen Durchmessers

Abbildung 2-13  Schematische Darstellung der stetigen und unstetigen Kornvergriobe-
rung [83]. Hdufigkeitsverteilung der Korner iiber den Korndurchmesser D
bei (a) stetigem und (b) unstetigem Kornwachstum fiir unterschiedliche
Zeitpunkte t der Wéirmebehandlung .

Eine im Hinblick auf das in dieser Arbeit betrachtete Legierungssystem interessante Alternative

zur Herstellung grobkorniger, oligokristalliner Kornstrukturen ist die unstetige Kornvergrobe-
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rung, oftmals auch als sekundire Rekristallisation oder abnormales Kornwachstum bezeich-
net [83,143-145]. Im Gegensatz zu einer stetigen Kornvergroberung, bei der sich, wie in Ab-
bildung 2-13 (a) dargestellt, die Korngroenverteilung gleichmafig zu gréBeren Korndurch-
messern verschiebt, entsteht bei unstetiger Kornvergroberung eine bimodale Verteilung der
Korndurchmesser (vgl. Abbildung 2-13 (b)). Dabei bleibt die Korngroenverteilung der aufge-
zehrten Koérner unverdndert, bis das unstetige Kornwachstum abgeschlossen ist und der Peak
der aufgezehrten Korner komplett verschwindet [83]. Die sekunddre Rekristallisation ist also
vor allem dadurch gekennzeichnet, dass einige wenige Korner auf Kosten der umliegenden
Korner wachsen [145—151]. Ob eine stetige oder eine unstetige Kornvergroberung stattfindet,
ist von vielfdltigen Bedingungen abhingig, beispielsweise davon in wie weit das normale Korn-
wachstum durch Zweitphasenpartikel oder Oberflicheneffekete unterdriickt wird oder ob die
Beweglichkeit einzelner Korngrenzen, z.B. durch Texturierungseffekte, erhoht wird [145,152].
Eine besondere Form des abnormalen Kornwachstums, die fiir das in dieser Studie untersuchte
Legierungsystem von grofler Bedeutung ist, wurde Ende der 1980er Jahre bzw. Anfang der
1990er Jahre erstmals bei einer Fe-Cr-Co-Mo-Legierung beobachtet [153—155] und von
Omori et al. [76] 2013 auf eine Cu-Al-Mn-FGL {ibertragen und systematisch beschrieben. In
letzt genannter Studie wurde gezeigt, dass einzelne Korner der Cu-Al-Mn-FGL unstetig ge-
wachsen waren, nachdem eine zyklische Warmebehandlung (CHT, von engl. cyclic heat treat-
ment) zwischen einem Hochtemperatur-Einphasengebiet und einem Tieftemperatur-Zweipha-
sengebiet durchgefiihrt wurde (vgl. Abbildung 2-14). Als Quelle der Triebkraft fiir das abnor-
male Kornwachstum konnten Subkornstrukturen identifiziert werden, die sich wéhrend des
thermischen Zyklierens innerhalb der Kornstrukturen bildeten. Wie in Abbildung 2-14 (¢) zu
sehen, fiihrt das Ausscheiden der Zweitphase in der Matrix durch Abkiihlen unter die Solvusli-
nie der Hochtemperaturphase zu groflen Missorientierungen innerhalb der Matrix, in dessen
Folge sich nach einem erneuten Autheizen tiber die Solvuslinie die Subkornstrukturen inner-
halb der Korner der Hochtemperaturphase bilden. Diese sind durch eine Missorientierung von
wenigen Grad in Bezug auf die durchschnittliche Kornorientierung gekennzeichnet. Es wird
vermutet, dass Versetzungen, die auf Grund des Verlusts der Kohédrenz zwischen Zweitphase

und Matrix entstehen, fiir die Bildung der Subkornstrukturen verantwortlich sind [76].
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Abbildung 2-14  Schematische Darstellung des Zeit-Temperaturverlaufs eines AGG Wiir-
mebehandlungszyklus. Die Gefiigeaufnahmen zeigen exemplarisch
(a) die Korngrofie am Ende der ersten Haltezeit, (b) die Mikrostruktur im
Zweiphasengebiet sowie (c) eine Darstellung der Abweichung von der Re-
ferenzkornorientierung (GROD, von engl. Grain Reference Orientation
Deviation) in der Matrix. In (d) sind die Subkornstrukturen direkt nach
dem Aufheizen ins Einphasengebiet gezeigt und in (e) ein abnormal ge-
wachsenes Korn.

In Abbildung 2-14 (d) wird anhand der rot gestichelten Linie verdeutlicht, dass die Subkorn-
strukturen eine hohere Dichte im Korninneren im Vergleich zu den dufleren Bereichen, ,d.h. in
der Néhe der GroBwinkelkorngrenzen, aufweisen [78]. Wird die Temperatur im Einphasenge-
biet gehalten, beginnen die Krner zunéchst stetig zu wachsen, bis die Korngrenzen eines Korns
die Subkornstrukturen eines der Nachbarkorner erreicht [78]. Die Substrukturen stellen dann
die notwendige Energie bereit, um ein unstetiges Kornwachstum zu initiieren und die umlie-
genden Korner werden durch das abnormal wachsende Korn aufgezehrt [76,77,156]. Es wird
vermutet, dass das Korn, welches als erstes die Bereiche mit niedriger Subkornstrukturdichte
(LDZs, von engl. low density zones) der Nachbarkorner tiberwindet, auf Grund der zusétzlichen

Triebkraft einen Wachstumsvorteil gegeniiber den anderen Koérnern besitzt [78]. In den Berei-
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chen, in die das Korn hineingewachsen ist, sind zudem keine Substrukturen mehr zu beobach-
ten (vgl. Abbildung 2-14 (e)) [76,77]. Durch Wiederholen des Vorgangs kénnen so grof3e oli-

gokristalline und einkristalline Kornstrukturen erzeugt werden [76,78,156].

Unter energetischen Gesichtspunkten ist eine Kornwanderung immer mit einer Anderung der

Gibbs Energie AGkg verbunden [83,145]:
AGge = = Prc X Vke (2.13)

wobei pkg als mechanische Spannung auf die Korngrenze betrachtet werden kann und Vkg das
iberstrichene Korngrenzvolumen darstellt. Die treibende Kraft bei Kornvergroberungserschei-
nungen wird durch die Korngrenzen selbst aufgebracht und resultiert insbesondere aus der Ver-
ringerung der Korngrenzfliache [83]. Dabei kann die mechanische Spannnung auf die Korn-
grenze durch den Radius r des beteiligten Korns und durch die spezifische Korngrenzenener-
gie y ausgedriickt werden [83]. Aus Gleichung (2.13) ergibt sich fiir die Anderung der Gibbs

Energie somit:
c

wobei ¢ eine dimensions- und radienabhingige Konstante ist [145,157]. Wird ein zellenbasier-
tes Modell zu Grunde gelegt, bei dem jede Zelle ein Korn bzw. Subkorn reprasentiert und wird
das Wachstumsverhalten eines bestimmten Korns betrachtet, dann wird das Korn durch den
Radius r, und den Typ der Korngrenze (Missorientierung der Growinkelkorngrenze 0y, spezi-
fische Korngrenzenenergie yn und Korngrenzmobilitit My) charakterisiert (vgl. Abbildung
2-15) [145,157,158].

Die umliegenden Zellen werden mit einem Durchschnittsradius r, und den bereits genannten
Parametern des Korngrenztyps beschrieben [145,157]. Hinzu kommen die Subkornstrukturen,
die mit Hilfe des Durchschnittsradius der Subkoérner rs sowie mit Hilfe der spezifischen Sub-

korngrenzenenergie ys und der Subkornmissorientierung 6s abgebildet werden.
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Abbildung 2-15  Schmatische Darstellung des zellenbasierten Modells zur Beschreibung
des AGG basierend auf energetischen Betrachtungen (in Anlehnung
an [157]).

Die Anderung der Gibbs Energie AGagg als Triebkraft fiir das AGG durch eine zyklische Wiir-

mebehandlung setzt sich aus einem durch normales Kornwachstum AGy aufgebrachten Anteil

und einen durch die Subkorner aufgebrachten Anteil AGs zusammen [77,78], so dass gilt:
AGpgg = AGy, + AGg (2.15)

Wird zundchst das normale Kornwachstum AGy betrachtet, wird der Term aus der Differenz
zwischen Anderung der Gibbs Energie der umliegenden Korner n, die aufgezerrt werden, und

Anderung der Gibbs Energie des wachsenden Korns a analog zu Gleichung (2.14) gebildet:

Ch Ca

c c
AGh = VigYn = — VkeYh— = VkcYh (— - —) (2.16)
rn ra rn ra

Der Anteil der durch die aufgezehrten Subkornstrukturen entsteht, kann analog als

C
AGs = VkgYs— (2.17)
S
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beschrieben werden, wobei fiir den Zusammenhang zwischen spezifischer Subkorngrenzen-
energie vs und spezifischer Korngrenzenenergie yn folgende Read-Shockley Gleichung genutzt

werden kann [145,157,159]:
B Bs
vs =gt (1-1ng?) 2.18)
On

Werden die Gleichungen (2.16) und (2.17) in Gleichung (2.15) eingesetzt, ergibt sich fiir die
Anderung der Gibbs Energie wihrend des AGG:

Ch Ca

c
MGiaga = AGh + AGs = Vieg¥n (2 = 2 + Vigoys = 2.19)
rl’l ra r‘S
Wird im ersten Zyklus wihrend des Aufheizens aus dem Zweiphasengebiet in das Einphasen-
gebiet eine homogene KorngroBenverteilung angenommen, dann gilt 1, = ra, ¢n = ¢a = 1 und
cs = 1,5[77,78,145,157]. Es ist ersichtlich, dass in diesem Fall nur die Subkornstrukturen die
Triebkraft fiir das abnormale Kornwachstum bereitstellen. Es gilt:
rp=r. 1,5
AG,G " = AGs = VkgYs . (2.20)
S
In den nachfolgenden Zyklen ist der Radius des wachsenden Korns viel groBer als der durch-
schnittliche Radius der schrumpfenden Kérner, d.h. ra > 1. Nimmt man als Grenzwert eine

unendliche KorngroBe des wachsenden Korns an, dann gilt ra — o, ¢s = ¢n = 1,5 und

ca=1[77,78,145,157]. Fiir die maximale Triebkraft ergibt sich daraus:

I <<r 1,5 1,5
AG,Ge * = AGy + AGg = Vkgyn — + VkgVs - (2.21)
n S
Mit Hilfe der Anderung der Gibbs Energie AGagg und der Korngrenzmobilitit My, kann die
Wachstumsgeschwindigkeit der Korner bestimmt werden:
dr
—2 = AGagg X My, (2.22)
dt
Hierbei kann die Korngrenzmobilitit mittels des Diffusionskoeffizienten der Korngrenze Dka,
der Dicke der Korngrenze §, der Gaskonstanten R und der oberen Haltetemperatur T folgen-

dermalien berechnet werden:
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Aus der energetischen Betrachtung wird deutlich, dass sowohl die Grof3e als auch die Missori-
entierung der Subkdrner einen erheblichen Einfluss auf die Triebkraft des abnormalen Korn-
wachstums haben. Nach Gleichung (2.18) und Gleichung (2.19) gilt: je kleiner die Subkorn-
strukturen bzw. je grofer die Missorientierung der Subkorner, desto hoher die fiir das Wachs-

tum zur Verfugung stehende Triebkraft.
2.2 Das Fe-Mn-Al-Ni Legierungssystem

Im Folgenden wird der Stand der Forschung im Hinblick auf das Legierungsdesign, den Um-
wandlungspfad, den Einfluss der Kornorientierung und der Korngrofe, das abnormale Korn-
wachstum, die Temperaturabhéngigkeit der martensitischen Umwandlung und den Einfluss von
nanoskaligen Ausscheidungen auf das pseudoelastische Verhalten der quaterndren

Fe-Mn-Al-Ni FGL dargelegt.
2.2.1 Legierungsdesign und thermodynamische Betrachtung

Als eine der vielversprechensten eisenbasierten FGL durchlduft Fe-Mn-Al-Ni eine thermoelas-
tische Umwandlung zwischen einer austenitischen a-Hochtemperaturphase (A2 — krz) und ei-
ner martensitischen y’-Tieftemperaturphase (Al — kfz) [68]. Zwar ist der Ursprung der unge-
wohnlichen Phasenumwandlung des Legierungssystems sowie der Einfluss der chemischen Zu-
sammensetzung weiterhin Gegenstand der Forschung [160], allerdings steht die Umwandlung
in enger Verbindung mit der Stabilisierung der y -Phase im unteren Temperaturbereich und der
Ausweitung des a-Phasengebiets bei erhohten Temperaturen [161]. Wie in Abbildung 2-16 fiir
das terndre per CALPHAD Methode (engl. Calculation of Phase Diagrams) berechnete System
Fe-Mn-Al dargestellt, ist die Erh6hung des Mangangehalts neben der Stabilisierung der y-Phase
auch mit einer Absenkung der Curie-Temperatur Tc?, die den Ubergang von ferromagneti-
schem zu paramagnetischem Materialverhalten markiert, verbunden [68]. Die damit einherge-
hende Anderung des magnetischen Beitrags zur Gibbs Energie kann aus thermodynamischer

Sicht das ungewohnliche Umwandlungsverhalten erkléren.
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Abbildung 2-16 Thermodynamische Analyse des Fe-Mn-Al Systems mittels CALPHAD
Methode [68]. Die durchgezogenen Linien zeigen die To-Temperaturen
zwischen o. und vy fiir verschiedene Mangangehalte aufgetragen iiber den
Aluminiumgehalt. Die Strichpunktlinien zeigen die Curie-Temperaturen
Tc fiir ebendiese Legierungen tiber den Auminiumgehalt.

In Abbildung 2-17 ist die Differenz der Gibbs Energie zwischen o-Phase G* und y-Phase G”

von reinem Eisen tiber die Temperatur dargestellt. Dariiber hinaus sind sowohl die nicht mag-

netischen als auch die magnetischen Anteile der Differenz der Gibbs Energien separat aufge-

fiihrt. Fiir die Gibbs Energie einer Phase gilt in diesem Fall folgende Gleichung:

G = Gmag + Gnon-mag (2.24)
Wird die Differenz der Gibbs Energien gebildet, folgt:

(G* = GMotal = (G* = GV)mag + (G* = Gnon-mag (2.25)

Es ist offensichtlich, dass die y-Phase thermodynamisch stabil ist, wenn Gl < G%otal gilt.
Umgekehrt wird die a-Phase energetisch bevorzugt, wenn G'wotal > G%otal. In Abbildung 2-17
wird deutlich, dass bei tiefen Temperaturen die Stabilisierung der a-Phase insbesondere durch

den konkaven Verlauf des magnetischen Anteils hervorgerufen wird.
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Abbildung 2-17  Differenz der freien Gibbs Energie zwischen a- und y-Phase von reinem
Eisen als Funktion der Temperatur unter Betrachtung der magneti-
schen und nicht magnetischen Anteile (in Anlehnung an [162]). Die ge-
strichelten Linien markieren die Ubergiinge zwischen den Phasen.

Wird durch die Zugabe von Mangan und Aluminium die Curie Temperatur der a-Phase Tc*

abgesenkt, sinkt der Einfluss des magnetischen Anteils und die Differenz der Gibbs Energie
gleicht sich dem paramagnetischen Zustand an [161]. Dies ist in Abbildung 2-18 anhand von
CALPHAD Berechnungen fiir die Differenz der Gibbs Energie tiber die Temperatur von (a) Ei-
sen (Fe), (b) Fe-20Mn-10Al und (c) Fe-36Mn-15Al dargestellt. Im Vergleich zu Abbildung
2-17 sei darauf hingewiesen, dass die Differenz in Abbildung 2-18 als

AGYY = GY — G* (2.26)

definiert ist, d.h. die Kurven entlang der x-Achse gespiegelt sind. Aus der Abbildung geht her-
vor, dass mit der Abnahme von Tc* eine Stabilisierung der y-Phase bei tiefen Temperaturen
verbunden ist und dass das a-Phasengebiet durch den steigenden Aluminiumgehalt zu tiefen

Temperaturen ausgeweitet wird.
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Abbildung 2-18 Per CALPHAD Methode kalkulierte Differenzen der Gibbs Energie zwi-
schen a- und y-Phase mit und ohne magnetischem Anteil fiir (a) reines
Eisen, (b) Fe-20Mn-10Al- und (c¢) Fe-36Mn-15Al [161].
In Abbildung 2-19 ist der isotherme Schnitt des Fe-Mn-Al Phasendiagramms bei 1200°C in-
klusive der isothermen Linien verschiedener Curie Temperaturen der o-Phase Tc" dargestellt.
Der in blau hervorgehobene Bereich markiert die chemischen Zusammensetzungen, in denen
im Fe-Mn-Al System eine martensitische Umwandlung zwischen der austenitischen a-Hoch-
temperaturphase und der martensitischen y’-Tieftemperaturphase beobachtet wurde [161].
Dazu wurde rasch aus der a-Hochtemperaturphase abgeschreckt [161]. Dieser Bereich, der in
der Nihe des o + y Zweiphasengebiets liegt und niedrige Tc* aufweist, deckt sich mit der in
Abbildung 2-18 (c) betrachteten Legierungszusammensetzung, bei der die y-Phase im unteren

Temperaturbereich stabil ist.

Fe 10 20 30 40 50
at% Mn

Abbildung 2-19  Isothermer Schnitt des Fe-Mn-Al Phasendiagramms bei 1200°C [161].
Die gestrichelten Linien zeigen aus Experimenten abgeschdtzte Curie-
Temperaturen der a-Phase Tc”. Der blau hervorgehobene Bereich mar-
kiert die Zusammensetzungen, bei denen im Fe-Mn-Al System eine mar-
tensitische Umwandlung zwischen a- und y’-Phase beobachtet wurde.
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2.2.2 Umwandlungsmodell zwischen a- und y’-Phase

In der Literatur gibt es verschiedene Ansétze den genauen Umwandlungspfad zwischen der
austenitischen a-Hochtemperaturphase und der martensitischen y’-Tieftemperaturphase zu be-
schreiben, z.B. Bain, Kurdjumow—Sachs, Pitsch, Nishiyama—Wassermann oder Greninger—
Troiano. Das Bain'sche Modell, welches die Umwandlung zwischen kfz und trz Elementarzel-
len veranschaulicht, wurde genutzt, um Unterschiede in der Reversibilitdt zwischen zug- und
druckbeanspruchten (001)-Einkristallen zu erkldren [73]. In anderen Studien wurde gezeigt,
dass die in Abbildung 2-20 schematisch dargestellte Kurdjumov-Sachs Orientierungsbeziehung
({110} kez || {111 }kez und (111 )k || (110)ksz) flir Fe-Mn-Al-Ni Giiltigkeit besitzt [77,133].

Abbildung 2-20  Schematische Darstellung der Kurdjumov-Sachs Orientierungsbezie-
hung [163].
Ein systematischer Vergleich der zuvor aufgefiihrten Orientierungsbeziehungen (Bain,
Kurdjumow—Sachs, Pitsch, Nishiyama—Wassermann und Greninger—Troiano) mit mittels
Elektronenriickstreubeugung (EBSD, von engl. electron backscatter diffraction) gewonnen Er-
gebnissen wurde von Vallejos et al. durchgefiihrt [164]. Die Autoren fanden heraus, dass die
Pitsch Orientierungsbeziehung ({011} ke || {100} ke, und (111)kr || (011)ks) die beste Uberein-
stimmung mit den experimentellen Daten aufwies. Da der Unterschied zwischen Kurdjumov-
Sachs und Pitsch Orientierungsbeziehung allerdings gering ist, konnen die Ergebnisse auch

durch Ungenauigkeiten der experimentellen Messungen beeinflusst sein [72,165].
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2.2.3 Einfluss der Kornorientierung auf die martensitische Umwandlung

Die Charakteristika der martensitischen Umwandlung in Fe-Mn-Al-Ni hidngen stark von der
Kornorientierung in Bezug zur Belastungsrichtung ab. Je nach Orientierung zeigen die Kérner
unter anderem eine unterschiedliche kritische Umwandlungsspannung ¢, eine unterschiedli-

trans

che Umwandlungssdehnung ™" sowie eine unterschiedliche Reversibilitit der Umwandlung.

Die martensitischen Umwandlungsspannungen ocit werden insbesondere durch den

Schubspannungsfaktor (RSSF, von engl. resolved shear stress factor), der als

(b-e)(m-e)

RSSF =
[bl

(2.27)
definiert ist, beeinflusst [ 166]. Der Vektor e bezeichnet dabei die betrachtete kristallographische
Richtung, m den Normalenvektor der Habitusebene und b den Vektor der makroskopischen
Tranformationsscherung (vgl. Abbildung 2-21). Je hoher der Wert des RSSF, desto niedriger
ist die notwendige Spannung zur martensitischen Umwandlung oeci. Im Gegensatz zum
Schmidfaktor, bei dem Gleitrichtung und Gleitebenennormale orthogonal zueinander stehen,
konnen m und b beim RSSF auch leicht von einer exakten Orthogonalitit abweichen, so dass

auch Werte iiber 0,5 moglich sind [166—168].

\I‘winned Martensite

Habit Plane

Abbildung 2-21 Schematische Darstellung zur Definition des Normalenvektors der Ha-
bitusebene und des Vektors der makroskopischen Umwandlungssche-
rung b [166].
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In Abbildung 2-22 sind die RSSFs von Fe-Mn-Al-Ni unter Zug- und Druckbelastung darge-
stellt. Es ist ersichtlich, dass bei beiden Belastungsarten die hochsten RSSFs nahe der (001)-
Richtung und die geringsten in (111)-Richtung vorliegen. Das bedeutet, dass fiir Kdrner mit
(001)-Orientierung eine wesentlich niedrigere von auflen aufgebrachte Spannung zur martensi-
tischen Umwandlung notwendig ist als fiir Korner, die beispielsweise eine (111)-Orientierung

vorweisen.

Fe-Mn-Al-Ni 11 Fe-Mn-Al-Ni 11
RSSF RSSF

Druck

Zug

-

Abbildung 2-22 Inverse Polfiguren der RSSFs von Fe-Mn-AI-Ni unter (a) Zugbeanspru-
chung und (b) Druckbeanspruchung [168].

Zur Bestimmung der theoretischen Umwandlungsdehnungen in Abhéngigkeit der Gitterorien-
tierung, werden die experimentell ermittelten Gitterparameter der o-Phase (= 0,2903 nm [68])
und der y'-Phase (= 0,3672 nm [68]) bendtigt. Dabei wird unterschieden, ob eine Zug- oder
eine Druckbeanspruchung vorliegt und ob der Martensit eine verzwillingte oder entzwillingte
Struktur aufweist. Fiir den Fall, dass der Martensit in verzwillingter Form vorliegt, wird die
Energieminimierungstheorie (engl. energy minimization theory) zur Berechnung der Umwand-
lungsdehnungen genutzt [169]. Liegt der Martensit in entzwillingter Form vor, kann die Gitter-
verformungstheorie (LDT, von engl. lattice deformation theory) angewandt werden [170]. Auf
Grundlage beider Theorien wurden die maximalen theoretischen Umwandlungsdehnungen von
Fe-Mn-Al-Ni in unterschiedlichen Studien berechnet [68,71-73,171]. Die Ergebnisse fiir beide
Beanspruchungsarten sowie fiir eine verzwillingte und entzwillingte Martensitsruktur sind in

Abbildung 2-23 dargestellt.
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Abbildung 2-23  Darstellung  der  theoretischen ~ Umwandlungsdehnungen  von
Fe-Mn-AIl-Ni fiir verschiedene Kristallorientierungen [71,171]. Die in-
versen Polfiguren zeigen die Umwandlungsdehnungen unter Zugbean-
spruchung (a) im verzwillingtem Zustand und (b) im entzwillingtem Zu-
stand sowie unter Druckbeanspruchung (c) im verzwillingtem Zustand und
(d) im entzwillingtem Zustand.

Wird zunéchst der Fall der Zugbeanspruchung betrachtet, féllt auf, dass sowohl im verzwilling-
ten als auch im entzwillingten Zustand eine sehr hohe Anisotropie der theoretischen Umwand-
lungsdehnungen zwischen den Orientierungen vorliegt. Die Werte fiir den entzwillingten Zu-
stand betragen z.B. 26,5 % fiir die (001) Richtung, 9,5 % fiir die (011) Richtung und 3,3 % fiir
die (111) Richtung [68]. Unter Druckbeanspruchung sind die Unterschiede zwischen den Ori-
entierungen weniger stark ausgepréigt wie unter Zugbeanspruchung, liegen aber dennoch zwi-

schen 10,5 % fiir die (001) Richtung und 0,5 % fiir die (111) Richtung [168].
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Ob Einkristalle aus Fe-Mn-Al-Ni in Folge einer Belastung entzwillingten oder verzwillingten
Martensit bilden, hdngt insbesondere von der Belastungsrichtung und der Art der Belastung ab.
So haben Tseng et al. [73] in Dehnungssteigerungsversuche (ISTs, von engl. incremental strain
tests) an (001)-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Einkristallen eine Bruchdehnng von ca. 24 % unter
Zugbelastung und einen mit dem Ende der martensitischen Phasenumwandlung verbundenen
Anstieg der Spannung bei 9 % aufgebrachter Dehnung unter Druckbelastung beobachtet. Wie
in Abbildung 2-24 zu sehen, weist die druckbelastete Probe eine deutlich héhere Reversibilitét
als die zugbelastete Probe auf. In Transmissionselektronenmikroskopie-Untersuchungen
(TEM-Untersuchungen, von engl. transmission electron microscopy) beider Proben wurden
verzwillingte Martensitvarianten in der Druckprobe (vgl. Abbildung 2-25 (a)) und eine (ent-

zwillingte) Martensitvariante in der Zugprobe identifiziert.
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Abbildung 2-24 ISTs und reversible Dehnungen der einzelnen Belastungszyklen von
(001 }-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Einkristallen unter (a) Zugbeanspru-
chung und (b) Druckbeanspruchung [73]. Die Proben wurden bei
1200°C fiir 1h l6sungsgegliiht, in Wasser abgeschreckt und anschlieffend
fiir 15 min bei 200°C ausgelagert.

Weitere Messungen an einem bis auf 8 % Dehnung gezogenen und anschlieend entlasteten
(001)-Einkristall zeigten parallele Versetzungen mit einer Linge von etwa 200 nm an der
a/y'-Phasengrenze (vgl. Abbildung 2-25 (b)) und haarnadelartige Versetzungen in der Umge-
bung des Martensits (vgl. Abbildung 2-25 (c)). Die Entstehung der Versetzungen wurde haupt-
sdchlich auf die unzureichende Dehnungsakkommodation durch eine einzige Martensitvariante
zurlickgefiihrt. Aulerdem wurde vermutet, dass die Versetzungen fiir die Stabilisierung des
Martensits verantwortlich sind. Auf Grund der TEM Befunde und des Vergleichs der experi-
mentell per ISTs ermittelten und theoretischen Umwandlungsdehnungen wurde die unzu-
reichende Reversibilitdit mit der Bildung von entzwillingten Martensitstrukturen ver-

kntipft [71,73].
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Abbildung 2-25 Post  mortem TEM-Untersuchungen  an (001 }-orientierten
Fe-Mn-Al-Ni-Einkristallen (a) nach einem IST unter Druckbeanspru-
chung und (b),(c) nach einem Zugversuch bis 8 % Dehnung [73].
(a) Hochauflosendes TEM Bild von Nanozwillingen im spannungsindu-

ziertem Martensit. Hellfeld Aufnahmen von (b) parallelen Versetzungen an
a/y'-Phasengrenze und (c) haarnadelartigen Versetzungen in der Umge-
bung des Martensits.

Ahnliche Beobachtungen machten Poklonov et al. [172] in (122)-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-
Einkristallen. Hier wiesen allerdings die druckbeanspruchten Proben eine wesentlich geringere
Reversibilitét als die zugbeanspruchten Proben auf. Es wurde vermutet, dass unter Druckbean-
spruchung nur eine Martensitvariante zur Dehnungsakkommodation zur Verfiigung steht, wih-
rend unter Zugbeanspruchung mehrere Varianten die Dehnung aufnehmen kénnen. Zusammen-
fassend deuten die bisher ver6ffentlichten Ergebnisse darauf hin, dass die Reversbilitit einzel-
ner Kornorientierungen unter uniaxialer Belastung stark davon abhéngig ist, ob die Dehnung in
der vorliegenden Orientierung durch die martensitische Umwandlung akkommodiert werden
kann und ob das Material bei der Dehnungsakkommodation verzwillingten oder entzwillingten

Martensit bildet.
2.2.4 Korngrofieneffekte & Abnormales Kornwachstum

Sowohl die Anisotropie des RSSF als auch die Anisotropie der Umwandlungsdehnung in
Fe-Mn-Al-Ni kann in polykristallinen Zustdnden zu Spannungskonzentrationen an den Korn-
grenzen fithren. Wie bereits in Kapitel 2.1.5 beschrieben, resultieren daraus Umwandlungs-
hemmnisse und das Auftreten von multiplen Martensitvarianten in der Ndhe der Korngrenzen.
Omori et al. [68] untersuchten die Reversiblitit des pseudoelastischen Effekts in Abhdngigkeit
der KorngroBe im Verhéltnis zur Blechdicke bzw. Blechbreite. Sie fanden heraus, dass eine
gute Reversibilitit der martensitischen Umwandlung erst dann gegeben war, wenn die Korner

groBer als der Querschnitt der Bleche waren (vgl. Abbildung 2-26). Ahnliche Beobachtungen
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wurden auch in stark (101)-texturierten Fe-Mn-Al-Ni-Drihten gemacht [75]. Es konnte gezeigt
werden, dass trotz starker Textur in Belastungsrichtung eine gute Reversibilitdt nur dann gege-
ben war, wenn die durchschnittliche Korngrée den Querschnitt der Dréhte iiberstieg, d.h. die
Drihte eine bambusartige Struktur aufwiesen. Neben der schlechten Reversibilitit zeigten die
nicht bambusartig strukturierten, polykristallinen Zustande durch die starken Umwandlungs-
hemmnisse auch eine in etwa doppelt so hohe kritische Umwandlungsspannung c:it. Es ist an-
zunehmen, dass die Umwandlungshemmnisse in diesen Zustdnden mit erhohten Versetzungs-

aktivititen verbunden sind, die wiederum die Reversibilitat einschranken.
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Abbildung 2-26 Darstellung der Reversiblitit von Fe-Mn-AI-Ni als Funktion der relati-
ven Korngrofie [68].
Um eine geeignete bambusartige Mikrostruktur in Fe-Mn-Al-Ni zu generieren, wird oftmals
die in Kapitel 2.1.6 beschriebene zyklische Wéarmebehandlung angewandt [68,74,77,173]. Im
Fall von Fe-Mn-Al-Ni wird dabei thermisch zwischen dem einphasigen a-Gebiet und dem
zweiphasigen o+y-Gebiet zykliert. Die Entstehung und Auflosung der semikohérenten Zweit-
phase ist mit der Bildung von Subkornstrukturen verbunden, die die Triebkraft fiir das abnor-
male Kornwachstum bereitstellen. Omori et al. [77] zeigten, dass die resultierenden Kérner am
grofiten sind, wenn die Temperatur im Zweiphasengebiet kleiner oder gleich 900°C ist (vgl.
Abbildung 2-27). Sie fanden heraus, dass ab dieser Temperatur der Anteil der y-Phase im Zwei-
phasengebiet maximal ist. In bisherigen Studien wurden daher insbesondere Zyklen zwischen
1200°C und 900°C bzw. RT angewandt [74,77,173]. Die experimentell gemessene Wachstums-
geschwindigkeit der Kérner (GBMR, von engl. grain boundary migration rate) bei einem nor-

malen Wirmebehandlungszyklus von Fe-Mn-Al-Ni (= 2,5 x 10 m s [77]) ist allerdings fast
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eine GroBenordnung kleiner als bei Cu-Al-Mn (= 1.6 x 10 m s! [78]), so dass bis jetzt nur

Einkristalle mit einer maximalen Gr6fe von 30 mm in Fe-Mn-Al-Ni beobachtet werden konn-
ten [77].
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Abbildung 2-27  Maximale und durchschnittliche Korngriofie der a-Phase nach einem
Wirmebehandlungszyklus als Funktion der Haltetemperatur im
a+y Zweiphasengebiet [77]. Die Fe-Mn-AIl-Ni Proben wurden bei 1200°C

fiir 15 min im Einphasengebiet gehalten mit 10 K/min ins Zweiphasenge-
biet abgekiihlt, dort fiir 15 min gehalten und anschliessend mit 10 K/min

auf 1200°C aufgeheizt, 60 min gehalten und in kaltem Wasser abge-
schreckt.

2.2.5 Temperaturabhingigkeit der Umwandlung

Eine Besonderheit der Fe-Mn-Al-Ni-FGL ist der im Vergleich zu anderen FGL sehr niedrige
Anstieg der kritischen Umwandlungsspannung ot als Funktion der Temperatur, der durch die
in Kapitel 2.1.2 hergeleitete Clausius-Clapeyron Beziehung beschrieben werden kann (vgl. Ab-
bildung 2-28). Dadurch ist die Legierung in einem weiten Temperaturbereich von -196°C bis
circa 240°C mit duBerst geringen Anderungen der martensitischen Umwandlungsspannun-
gen oqit einsetzbar. Die Steigung betrdgt beispielsweise fiir einen nicht ausgelagerten (001)-
orientierten Einkristall unter Druckbeanspruchung lediglich 0,52 MPa K! [133]. Wird Glei-
chung (2.11) umgestellt und en = 10,5 % als maximale theoretische Umwandlungsdehnung der

{001)-Orientierung unter Druckbeanspruchung [72,73] sowie Vi = 7,366 x 10 m*® mol! fiir
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das molare Volumen eingesetzt [68], kann die molare Standardentropieinderung ASm*”M zwi-

schen austenitischer Hoch- und martensitischer Tieftemperaturphase berechnet werden.
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Abbildung 2-28 Vergleich der kritischen Umwandlungsspannung als Funktion der Tem-
peratur von verschiedenen Formgedichtnislegierungen [68]. In rot sind
die  Messpunkte und  Regressionsgeraden von  polykristallinen
Fe-Mn-AI-Ni Proben, die bei 200°C fiir 6 h bzw. 24 h ausgelagert wurden,
dargestellt. Als Vergleichswerte wurden Daten von polykristallinen Ni-Ti,
Fe-Ni-Co-Al-Ta-B, Cu-Al-Mn, Ti-Nb und Co-Ni-Al Proben sowie von ein-
kristallinen Co-Ni-Ga Proben gezeigt.

Der so ermittelte Wert von ASpA”M = -0,40 J mol! K entspricht in etwa dem von

Omori et al. [68] berechneten Wert von -0,43 T mol! K™! fiir einen (123)-orientierten Einkristall
unter Zugbeanspruchung. Die niedrige Anderung der molaren Standardentropie zwischen den
Phasen sowie die hohen Umwandlungsdehnungen sind maBgeblich fiir die geringe Anderung

der martensitischen Umwandlungsspannungen bei verschiedenen Temperaturen.
2.2.6 Einfluss von kohirenten Ausscheidungen auf das Formgedichtnisverhalten

Wie in den Fe-Ni-Co-basierten FGL sind nanoskalige kohirente Ausscheidungen in
Fe-Mn-AlI-Ni dafiir verantwortlich, dass eine reversible thermoelastische Umwandlung zwi-
schen Austenit und Martensit stattfindet [68]. Ausgehend von einer nicht thermoelastischen
martensitischen Umwandlung im Fe-Mn-Al System [69] und der Beobachtung von geordneten

B-Auscheidungen (B2 — krz) in der a-Matrix (A2 — krz) in Fe-Ni-Al [174], wurde das
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Fe-Mn-Al-Ni-Legierungssystem entwickelt [68]. Ahnlich wie in Fe-Ni-Al konnten durch Aus-
lagerungsbehandlungen im Fe-Mn-Al-Ni System kohérente NiAl Auscheidungen (B — B2 —krz)
in das System eingebracht werden. Omori et al. [70] untersuchten die Rolle dieser feinen kohé-
renten f-Ausscheidungen wéhrend der martensitischen Umwandlung in Fe-Mn-Al-Ni. Sie fan-
den heraus, dass die f-Teilchen wihrend der martensitischen Umwandlung zwar leicht verzerrt
werden, sie aber nicht zusammen mit der a-Matrix (A2 — krz) martensitisch in die y'-Phase
(A1 — kfz) umwandeln. Dariiber hinaus konnten sie nach der Riickumwandlung keine Verset-
zungen an der Grenzfliche zwischen Teilchen und Matrix beobachten, d.h. dass die Kohérenz
auch wihrend der Umwandlung erhalten blieb. Im Gegensatz zu der teilchenlosen Fe-Mn-Al-
Legierung konnten im Fe-Mn-Al-Ni-System in der martensitischen Phase Nanozwillinge de-
tektiert werden, von denen vermutet wird, dass sie die Spannungsfelder der kohérenten Teil-
chen teilweise abbauen. Es wird angenommen, dass die Interaktionen zwischen f-Teilchen und
Martensit, d.h. die Verzerrung der Teilchen sowie die Kohdrenzspannungsfelder, die die Bil-
dung von Nanozwillingen zur Folge haben, maf3igeblich fiir die theromoelastische martensiti-

sche Phasenumwandlung in Fe-Mn-Al-Ni verantwortlich sind [70].

Obwohl bereits nach dem Losungsglithen und anschlieBendem Abschrecken -Ausscheidungen
in der a-Matrix vorliegen [133,175], wird die Grofe und der Volumenanteil der Teilchen oft-
mals erst mittels einer Auslagerungswiarmebehandlung bei Temperaturen von bis zu 300°C ein-
gestellt [68,133]. Eine systematische Untersuchung des Einflusses verschiedener Auslage-
rungswirmebehandlungen auf das pseudoelastische Verhalten von (001)-orientierten Einkris-
tallen unter Druckbeanspruchung fiihrten Tseng et al. [133] durch. Die Teilchengrdfen, Volu-
menanteile und chemischen Zusammensetzungen fiir verschiedene Alterungszustidnde wurden
unter anderem durch Atomsondenmessungen bestimmt. In Abbildung 2-29 ist die Atomkon-
zentration liber die Phasengrenze zwischen Teilchen und Matrix fiir einen bei 200°C fiir 1 h
ausgelagerten Einkristall dargestellt. Dabei zeigt sich, dass die Teilchen mit Alumi-
nium (27,2 at.-%) und Nickel (25,1 at.-%) angereichert sind, wahrend der Anteil von Ei-
sen (22,0 at.-%) und Mangan (25,7 at.-%) abnimmt.
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Abbildung 2-29 Atomkonzentration der Elemente Fe, Mn, Al, Ni im Bereich der Grenz-

fliche zwischen p-Ausscheidung und a-Matrix in einem fiir 1 h bei

200°C ausgelagerten Zustand [133].
Die Autoren stellten fest, dass mit steigender Auslagerungstemperatur bzw. Auslagerungszeit
die Teilchengrofe zunimmt, wihrend die chemische Zusammensetzung und der Volumenanteil
der Teilchen, der zwischen 29,8 % und 34,3% lag, nahezu unverandert bleiben [133]. Die Zu-
nahme der Teilchengrofe korrelierte unter anderem mit einer Festigkeitssteigerung der Mat-
rix [133] und einer Absenkung der Umwandlungstemperaturen [175]. In Abbildung 2-30 sind
die Untersuchungen des pseudoelastischen Verhaltens verschiedener Auslagerungszustande so-
wie zugehorige Atomsondenmessungen zu sehen. Der Vergleich der mechanischen Tests der
bei 200°C fiir 1 h und 3 h ausgelagerten Zustinde verdeutlicht, dass die Zunahme der Teilchen-
grofie von durchschnittlich circa 5 nm auf circa 8 nm mit einer erheblichen Steigerung der Re-
versiblitat verbunden ist. Wird die GroBe der Teilchen z.B. durch eine Auslagerung bei 300°C
fiir 1 h weiter gesteigert (circa 34 nm), erhoht sich die martensitischen Umwandlungsspannun-
gen Gerit signifikant und die Legierung zeigt ein deutlich sproderes Materialverhalten, welches
im Versagen der Probe bei etwa 5,3 % aufgebrachter Dehnung resultiert. Auf Grundlage dieser
Ergebnisse und der Untersuchung weiterer Auslagerungszustinde schlussfolgerten
Tseng et al. [133], dass die Teilchengrofle der entscheidene Faktor fiir das pseudoelastische
Leistungsvermogen sei und dass etwa 6-10 nm grofe Teilchen (200°C / 3 h) eine optimale
Balance zwischen Festigkeitssteigerung der Matrix und Erhalt der Kohérenz zwischen Teilchen

und Matrix liefern.
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Abbildung 2-30  ISTs verschieden ausgelagerter (001 )-Einkristalle (a)-(c) und dazugeho-
rige Darstellung der f-Ausscheidungen als Rekronstruktion der Atom-
sondenmessungen (d)-(f) [133]. (a) & (d) 200°C 1 h, (b) & (e) 200°C 3 h
und (¢) & (f) 300°C 1 h. In den Atomsondenmessungen sind nickelreiche
Gebiete griin gefirbt und eisenreiche Gebiete rot.
In einer weiteren Studie berichteten Ozcan et al. [176] iiber Auslagerungseffekte bei RT in
(110) texturierten Fe-Mn-Al-Ni-Dréahten. Sie fanden heraus, dass sich trotz der hohen Schmelz-
temperatur des Legierungssystems p-Teilchen nach dem Losungsglithen bei RT bildeten und
vergréberten. Dies hatte eine Anderung der Reversibilitit und der kritischen martensitischen
Umwandlungsspannung cerit zur Folge. Dariiber hinaus fanden sie auch Auslagerungseffekte
bei Proben, die bereits zuvor bei 200°C fiir 3 h wiarmebehandelt wurden. Im Vergleich eines
direkt nach der Auslagerung getesteten Drahts und eines fiir 60 Tage nach der Ausgelagerung
getesteten Drahts stellten sie eine Erhohung der kritischen Umwandlungsspannung Geric um
100 MPa und eine Vergroferung der Spannungshysterese um 60 MPa fest. Allerdings sind die
Zusammenhinge zwischen Alterungseffekten und pseudoelastischen Eigenschaften nicht ab-
schliefend verstanden und es verbleibt unklar in wie weit wirklich eine einheitliche Orientie-

rung der K&rner in der Studie vorlag.
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3 Experimentelle Methoden & Versuchsdurchfiihrung

Im Folgenden werden die in der vorliegenden Arbeit verwendeten Legierungen, die genutzten
Methoden sowie Details zur Durchfithrung der experimentellen Versuche beschrieben. Fiir wei-
tergehende Details zu einzelnen Versuchen sei zudem auf die entsprechenden Verdffentlichun-

gen verwiesen [88,89,177-180].
3.1 Legierungen

In der vorliegenden Studie wurden mit Hilfe eines Vakuum-Induktionsofens erschmolzene
Fe-Mn-AI-Ni, Fe-Mn-Al-Ni-Ti und Fe-Mn-Al-Ni-Cr Legierungen verwendet. Die nominelle
chemische Zusammensetzung der einzelnen Legierungen ist in Tabelle 3-1 dargestellt. Von je-
dem Legierungssystem wurden mehrere Chargen verwendet, die vorrangig vom Stahlzentrum
Freiberg e.V., vom Institut fiir Eisenhiittenkunde der Rheinisch-Westfélischen Technischen
Hochschule Aachen und vom Leibniz-Institut fiir Festkorper- und Werkstoffforschung Dresden
hergestellt wurden. Vorversuche zeigten, dass die als geschmiedete Halbzeuge erhaltenen Ma-
terialien keine Vorzugsorientierungen aufwiesen und dass die unterschiedlichen Ausgangsmik-
rostrukturen durch ein einfaches Losungsglithen im a-Einphasengebiet aneinander angeglichen

werden konnten (vgl. Anhang Abbildung A-2).

Tabelle 3-1 Nominelle chemische Zusammensetzung der verwendeten Legierungen.
Angaben in at.-%.

Fe Mn Al Ni Ti Cr
I Fe-Mn-Al-Ni I Basis I 34.0 I 15.0 I 7.5 - I -
I Fe-Mn-Al-Ni-Ti I Basis I 34.0 I 15.0 I 7.5 1.5 I -
I Fe-Mn-Al-Ni-Cr I Basis l 34.0 I 15.0 l 7.5 - I 3.0

Die Geometrien der verwendeten Zug- und Druckproben sind in Abbildung 3-1 dargestellt. Die
Proben wurden mittels Drahterosion aus den jeweiligen Halbzeugen entnommen. Die Zugpro-
ben hatten eine Messlinge von 12 bzw. 18 mm und einen Probenquerschnitt von
1,5 mm x 1,6 mm. Die Durckproben hatten eine Lange von 6 mm und einen Querschnitt von
3 mm x 3 mm. Dariiber hinaus wurden Stangen mit einer Lange von 100 bzw. 300 mm und
einem Durchmesser von 6,3 mm zur Untersuchung des abnormalen Kornwachstums genutzt
sowie Zylinder mit einer Lange von 50 mm und einem Durchmesser von 5 mm fiir dilatomet-

rische Messungen.
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Abbildung 3-1 Abmessungen der verwendeten Zug- und Druckproben. (a) Zugproben
mit 12 mm Messldnge (Variante 1) und 18 mm Messlinge (Variante 2).
(b) Druckprobengeometrie.
Zur Charakterisierung der funktionalen Ermiidungseigenschaften wurden Proben eines Einkris-
talls verwendet, der im Rahmen einer Kooperation am sibirischen Physikalisch-Technischen
Institut an der staatlichen Univsersitdt Tomsk mittels der Bridgman-Stockbarger-Methode
[140,141] hergestellt wurde. Als Ausgangsmaterial wurde dabei eine Fe-Mn-Al-Ni Charge vom
Stahlzentrum Freiberg e.V. verwendet. Die Orientierung des Einkristalls wurde anschlieBend
mittels rontgenografischer und elektronenmikroskopischer Verfahren ermittelt und Zug- sowie
Druckproben mittels Drahterodieren derartig entnommen, dass eine der (001) Richtungen des

Austenits parallel zur LD lag.
3.2 Wirmebehandlungsstrategien

Zur Durchfiihrung der Wirmebehandlungen wurde ein Toplader 16/R der Firma Naber-
therm GmbH mit der Steuereinheit P300 verwendet. Die maximale nominelle Temperatur des
Ofens liegt bei 1300°C und die mittels eines Thermoelementes vom Typs K gemessene Abwei-
chung bei einer Nenntemperatur von 1225°C betrigt £20 K. Fiir die Warmebehandlungen wur-
den die Proben zunichst in mehreren Stufen geschliffen. Dabei wurde mit einer 23 pm Koérnung
(P800) begonnen und diese stufenweise auf eine 5 pm Koérnung (P4000) reduziert. Durch das
Schleifen sollte der Einfluss der Oberflichenrauheit auf das Kornwachstum minimiert werden.
Danach wurden die Proben in mit Argon gefiillten Quarzglasrohrchen eingekapselt. Diese wur-
den zundchst mehrfach abwechselnd evakuiert und mit Argon gespiilt, um den Restgehalt an
Sauerstoff zu minimieren. Vor dem endgiiltigen Einkapseln der Quarzglasrdhrchen wurde ein

Innendruck zwischen 0,2 und 0,4 bar eingestellt, um ein Aufplatzen der Quarzglaser wihrend
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des Erhitzens zu verhindern. Um eine Reaktion zwischen Quarzglas und Proben zu vermeiden,

wurden die Proben zudem auf Keramikschiffchen aus Aluminiumoxid platziert.

Abbildung 3-2
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Schematische Darstellung der genutzten Wirmebehandlungsstrategien
(teilweise aus [180]). (a) Zyklische Wirmebehandlungen genutzt zur For-
derung des abnormalen Kornwachstums, (b) Wirmebehandlungen zur
Untersuchung der Zweitphase, (c) Wirmebehandlungen zur Untersu-
chung der Subkornstrukturen, (d) Zweistufige zyklische Wirmebehand-
lung genutzt zur Forderung des abnormalen Kornwachstums, (e) Wéirme-
behandlung zur Untersuchung der Abschreckempfindlichkeit sowie (f) &
(g) Wirmebehandlungen zum Losungsgliihen bzw. Homogenisieren.

Wie in Abbildung 3-2 zu sehen, wurden alle Proben zu Beginn der jeweiligen Warmebehand-

lungsprozeduren fiir mindestens 30 min im a-Einphasengebiet bei T > 1200°C l6sungsgegliiht,
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um eine Vergleichbarkeit zwischen den Legierungen und den Chargen zu gewihrleisten (vgl.
Kapitel 3.1 und Anhang Abbildung A-2). Eine genaue Erlduterung der in Abbildung 3-2 abge-
bildeten Wirmebehandlungsstrategien erfolgt in den jeweiligen Darstellungen der Ergebnisse
und der dazugehorigen Diskussion in Kapitel 4. Einige Fe-Mn-Al-Ni-Proben wurden zur Cha-
rakterisierung der 3-Ausscheidungen bei 200°C fiir bis zu 24 h ausgelagert (vgl. Kapitel 4.1.3).
Die in Kapitel 4 hinsichtlich ihrer pseudoelastischen Eigenschaften getesteten Proben aus
Fe-Mn-Al-Ni wurden zudem jeweils fiir 3 h bei 200°C ausgelagert, wihrend die getesteten
Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Proben nicht ausgelagert wurden.

Fiir die mikrostrukturelle und mechanische Charakterisierung wurden sdmtliche Seitenflichen
der Proben in mehreren Stufen, wie zuvor beschrieben, auf eine 5 pm Kornung geschliffen und
anschliefend die zu untersuchende Seite mit einer Siliziumdioxidsuspension, welche eine Par-

tikelgrofle von 0,02 um aufwies, vibrationspoliert.
3.3 Mechanische Priifung

Zur mechanischen Charakterisierung wurden sowohl Zug- als auch Druckversuche im Rahmen
von ISTs und funktionalen Ermiidungsversuchen durchgefiiht. Dafiir wurden die Proben, wie
zuvor in Kapitel 3.2 beschrieben, prapariert. Fiir die in situ Untersuchungen wurden zwei Zug-
Druckmodule der Firma Kammrath & Weiss GmbH mit einer maximal zuldssigen Kraft von
10 kN sowie eine servohydraulische Priifmaschine mit einer maximal zuldssigen Kraft von
63 kN verwendet. Die Zug-Druckmodule wurden jeweils mit einer Steuereinheit DDS-3 und
der Steuersoftware MDS betrieben. Fiir die servohydraulische Priifmaschine wurden ein MTS
Flextest GT Controller und die MTS MultiPurpose TestWare Software verwendet. Die Kraft
wurde jeweils mittels Formschluss auf die Proben iibertragen. Die mechanischen Versuche
wurden in beiden Belastungsvorrichtungen mit einer konstanten Rate von 5 pm s™! weggeregelt
durchgefiihrt. Im Fall der Zug-Druckmodule wurde bei der Belastung ein maximaler Stellweg
als Grenzwert vorgegeben und bei der Entlastung ein Kraftwert, der nicht unterschritten werden
sollte. Spannung und Dehnung wurden mittels des Ausgangsquerschnitts bzw. der Messlénge
der Probe berechnet. Im Fall der servohydraulischen Priifmaschine wurde der obere Grenzwert
durch einen maximalen Dehnungswert vorgegeben, wahrend der untere Grenzwert ebenfalls
durch eine definierte Kraft festgelegt wurde. Die Dehnung wurde mittels eines Hochtempera-
tur-Extensometers der Firma MTS mit einer Messldnge von 12 mm gemessen. Dieses wurde
bei Zugversuchen direkt auf der Probenoberflache und bei Druckversuchen auf die Probenhalter

appliziert. Die im Druckversuch gemessenen Dehnungen wurden unter der vereinfachten An-
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nahme einer unendlich groBen Steifigkeit der Probenhalter auf die Messldnge der Proben um-
gerechnet. Die Spannung wurde wie im Fall des Zug-Druckmoduls mit Hilfe des Ausgangs-
querschnitts berechnet. Zur Erwdrmung einer der in Kapitel 5 untersuchten Proben wurden
zweie HeiBluftgeblase vom Typ Mistral 6 System 2300 W der Marke Leister Technologies AG
verwendet, um mogliche Einfliisse eines Induktionsfeldes auf die Proben auszuschlieBen. Die
Gebldse wurden dafiir mit dem verwendeten MTS Flextest GT Controller verbunden und mit-
tels der MTS MultiPurpose TestWare Software geregelt. Die Temperatur wurde direkt an der
Probe mittels eines aufgesetzten Thermoelements des Typs K gemessen. Die Regelung erfolgte

unter Verwendung einer Heiz- und Kiihlrate von 0,5 K s
3.4 Mikrostrukturelle Charakterisierung

Die mikrostrukturelle Charaktersierung erfolgte mittels Lichtmikroskopie, konfokaler La-
serscanning Mikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie, Transmissionselektronenmikroskopie
und Rontgendiffraktometrie. Hartepriifungen zur indirekten Charakterisierung der Volumenan-
teile und GroBe der B-Ausscheidungen und Dilatometriemessungen zur Bestimmung der Uber-
gangstemperaturen vom Einphasengebiet zum Zweiphasengebiet wurden zudem zur begleiten-
den mikrostrukturellen Charakterisierung durchgefiihrt. Da im Folgenden insbesondere Details
zu den durchgefiihrten Messungen beschrieben werden, sei an dieser Stelle hinsichtlich grund-

sdtzlicher methodischer Aspekte auf entsprechende Standardwerke verwiesen.
3.4.1 Lichtmikroskopische Charakterisierung

Fiir die lichtmikroskopische Charakterisierung des Gefiiges wurden die zuvor vibropolierten
Proben (vgl. Kapitel 3.2) entweder mit einer Losung aus 50 % HCI, 33 % Ethanol, 8,5 % H>O
und 8.5 % CuSOg4 oder mit einer Losung aus 2 — 7 % HNO3 und 93 — 98 % Ethanol geitzt. Die
Atzzeit betrug jeweils wenige Sekunden. Die lichtmikroskopischen Aufnahmen wurden mit
dem Lichtmikroskop Axioplan in Kombination mit der Kamera AxioCam MRc der Firma Carl
Zeiss Microscopy GmbH erstellt. Um Ubersichtsaufnahmen der Proben zu erstellen, wurden
Bilder, die sich zu mindestens 20% iiberlappten, mit der Funktion Photomerge des Programms
Photoshop CS6 repositioniert. Die Korngrofle wurde mittels Linienschnittverfahren (DIN-EN-
ISO-643) ermittelt. Fiir jeden Zustand wurden mehrere Proben unter Verwendung von 8 Lini-
ensegmenten pro Probe untersucht. Dabei ergibt sich die Durchschnittslinge der Kérner T mit-

tels folgender Formel:

- SL
=5+ 3.1)
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wobei XL die kumulierte Lange der Liniensegmente pro Zustand und N die kumulierte Anzahl
der Korner iiber alle Liniensegmente ist. Die kumulierte Anzahl der Korner pro Zustand lag
zwischen 131 und 2545. Fiir die Umrechnung der Durchschnittslinge Tin einen Durchschnitts-
radius der Korner rsp wurde unter Annahme einer sphérischen Form folgende Formel nach
Fullman [181] verwendet:

3_

1
Izp = §d3D = Zl (3.2)

Zur Bestimmung des Volumenanteils der y-Phase nach den in Abbildung 3-2 (b) gezeigten
Wiérmebehandlungen wurde die manuelle Punktzdhlmethode nach ISO-9042 verwendet. Pro
Zustand wurden n =40 Gitter mit Pt = 16 Punkten pro Gitter verwendet. In jedem Gitter wurden
die Punkte P; gezéhlt, die innerhalb der y-Phase lagen. Wenn Punkte auf der Grenze zwischen
o- und y-Phase positioniert waren oder die Punkte nicht eindeutig einer Phase zugeordnet wer-
den konnten, wurden sie mit 0,5 gewertet. Der durchschnittliche Volumenanteil der y-Phase Pp

in % wurde dann nach folgender Formel berechnet:

— 1<n

Pp = 21100 33)

n&i=1py
Zudem wurde das 95 % Konfidenzintervall (CI, von engl. Confidence Interval) nach folgender
Gleichung bestimmt:

S
Cl= iz\/—E (3.4)

wobei s die Standardabweichung des y-Phasenanteils der 40 Gitter pro Zustand ist.

Neben der Gefiigecharakterisierung mit dem Axioplan Lichtmikroskop wurde fiir die in Kom-
bination mit der servohydraulischen Priifmaschine durchgefiihrten in situ Versuche in Kapi-
tel 4.2.1 ein Digitalmikroskop VHX-600 der Firma Keyence Corporation mit einem Tele-
Zoomobjektiv VH-Z100 verwendet. Wahrend der Aufnahmen im be- und entlasteten Zustand
wurden die Versuche an vordefinierten Positionen auf der Spannung-Dehnung-Kurve in Weg-
regelung gehalten. Die vibropolierten Proben wurden fiir die in situ Untersuchungen nicht ge-

atzt.
3.4.2 Konfokale Laserscanning Mikropskopie & digitale Bildkorrelation

Zur Untersuchung des Einflusses der Kornorientierungen und der Korngrenzen in bambusartig

strukturierten Proben wurden in situ Versuche an zuvor vibropolierten Proben (vgl. Kapitel 3.2)
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mit Hilfe eines in Kapitel 3.3 beschriebenen Zug-Druckmoduls in Kombination mit einem Kon-
fokal-Laserscanning-Mikropskop (CLSM, von engl. Confocal Laser Scanning Microscope)
vom Typ LEXT OLS3100 der Firma Olympus durchgefiihrt. Fiir die Messungen wurden die
Versuche jeweils an vordefinierten Positionen auf der Spannung-Dehnung-Kurve angehalten
und der Weg konstant gehalten. Durch das CLSM waren auch bei einer starken Topographie
Aufnahmen mit einer hohen Tiefenschérfe moglich. So wurde eine minimale vertikale Schritt-
weite von circa 0,05 pm gewdhlt, um eine gute Tiefenauflosung zu erhalten. Mit den Objektiven
konnten Aufnahmen in 200x, 500x und 1000x VergroBerung aufgenommen werden. Fiir Uber-
sichtsaufnahmen wurden mehrere Aufnahmen bei kleiner Vergroferung, wie in Kapitel 3.4.1

fiir die lichtmikroskopischen Aufnahmen beschrieben, zusammengefiihrt.

Zur Bestimmung der lokalen Dehnungsverteilung auf der Probenoberflache wurde die digitale
Bildkorrelation (DIC, von engl. digital image correlation) genutzt. Dabei wird anhand der Ver-
schiebung und Verzerrung eines stochastischen Punktemusters auf der Probenoberfliche die
resultierende lokale Dehnung berechnet. Fiir die Bildkorrelation wurden Aufnahmen in 1000x
Vergroferung des CLSM genutzt. Die Aufnahmen hatten eine Auflosung von 1024 x 768 Pi-
xeln. Zur Bestimmung der lokalen Dehnung wurde jeweils eine Aufnahme des Ausgangszu-
stands (Referenzbild) mit einer Aufnahme im verformten Zustand korreliert. Vorversuche ha-
ben gezeigt, dass die Haftung eines kiinstlichen Partikelmusters aus Si-Partikeln auf der Pro-
benoberflache wihrend der oftmals schlagartigen Umwandlung in Fe-Mn-Al-Ni-X nicht aus-
reichend ist. Ein durch Sandstrahlen erzeugtes Punktemuster erhoht die Rauhigkeit der Ober-
flache und kann somit die martensitische Umwandlung beeinflussen (vgl. [182]). Daher wurde
in dieser Arbeit ausschlieBlich das natiirliche, nach dem Polieren vorhandene Punktemuster zur
Korrelation verwendet. Die Auswertung der Oberfldchenaufnahmen erfolgte mit der Software
VIC-2D der Firma Correlated Solutions Incorporated. In der Software wurde zunéchst der zu
korrelierende Bildausschnitt festgelegt. Danach wurden eine Subsetgrofle, welche den zu ver-
gleichenden Unterbereich innerhalb des Bildausschnitts definiert, und eine Schrittweite, die den
Abstand zwischen den Subsetmittelpunkten in horizontaler und vertikaler Richtung definiert,
angegeben. Um einen Kompromiss hinsichtlich robuster Korrelation und vertretbarer Rechen-
zeit zu gewéhrleisten, wurden Subsets zwischen 29 x 29 Pixeln und 125 x 125 Pixeln bei einer
Schrittweite von 4 Pixeln verwendet. Aus den ermittelten Verschiebungsvektoren wurden vor-
rangig die Dehnungen in die jeweilige LD extrahiert. Fiir eine genauere Beschreibung des Ver-

fahrens und der Auswertung sei an dieser Stelle auf die Literatur verwiesen [183,184].



Experimentelle Methoden & Versuchsdurchfithrung 51

3.4.3 Rasterelektronemikroskopie

Fiir die Aufnahmen der in dieser Arbeit gezeigten Ergebnisse wurden vier verschiedene Ras-
terelektronenmikroskope (REM) verwendet und die Proben, wie in Kapitel 3.2 beschrieben,
vorbereitet. Neben einem mit einer Wolframkathode betriebenen REM des Typs CamScan
MV2300 der Firma Tescan wurden drei weitere Feldemissions-REM verwendet: Ein Mira 3
XMU der Firma Tescan, ein Ultra Plus der Firma Zeiss und ein LEO Gemini 1530 der Firma
Zeiss. Die genutzte Beschleunigungsspannung betrug jeweils 20 kV. Die Systeme waren neben
dem klassischen Sekundérelektronendetektor (SE-Detektor) jeweils mit einem Riickstreuelekt-
ronendetektor (BSE-Detektor, von engl. backscattered electrons), einem Detektor zur energie-
dispersiven Rontgenspektroskopie (EDX/EDS, von engl. energy dispersive X-ray
spectroscopy) und einem EBSD Detektor ausgestattet. Die chemische Zusammensetzung der
o- und y-Phase in Kapitel 4.1.2 wurde mittels EDX-Messungen bestimmt, wihrend die Korn-
orientierungen, Phasen und Missorientierungen vorrangig mittels EBSD-Messungen ermittelt
wurden. Fiir die Bestimmung der Durchschnittsradien der Subkorner rs in Kapitel 4.1.1 wurde
zudem das in Kapitel 3.4.1 beschriebene Linienschnittverfahren auf die mittels EBSD ermittel-
ten IQ (Bildqualitat, von engl. image quality) Darstellungen der Subkornstrukturen angewandt.
Pro Probe wurden dazu sechs Liniensegmente verwendet, so dass die Durchschnittsradien aus
33 <3N < 116 Subkornern ermittelt wurden. Um die durchschnittliche Missorientierung der
Subkornstrukturen 65 zu bestimmen, wurde die Missorientierung zur Kornreferenzorientierung
(GROD, von engl. grain reference orientation deviation) jedes einzelnen Messpunkts aus der
EBSD Messung extrahiert. Aus den Daten wurde die relative Haufigkeit 4, x 0.02c pro Missori-
entierungswinkel 0n x 0.02° bestimmt. Dazu wurden eine Schrittweite von 0,02° und eine maxi-
male Missorientierung von 5° gewiahlt. Die durchschnittliche Missorientierung wurde aus der

Haufigkeitsverteilung wie folgt berechnet:

Bs = 2220 Bnxo.022 X Nixo.020 (3.5)

Neben der ex situ Charakterisierung wurde das Mira 3 XMU von Tescan auch fiir in situ Ver-
suche genutzt. Dafiir wurde eines der in Kapitel 3.3 beschriebenen Zug-Druckmodule so in das
Feldemissions-REM eingebaut, dass sowohl REM-Aufnahmen als auch EBSD-Messungen
wihrend der Versuche moglich waren. Fiir die Messungen wurden die Versuche jeweils an

vordefinierten Stellen im belasteten Zustand und im entlasteten Zustand angehalten.
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3.44 Transmissionselektronenmikrokopie

Fiir die Charakterisierung der nanoskaligen -Ausscheidungen sowie zur Untersuchung einer
funktional ermiideten Probe wurden Lamellen an vordefinierten Stellen der Proben mittels Aus-
hebetechnik (engl. /ift-out technique) unter Verwendung eines fokussierten lonenstrahl (FIB,
von engl. focused ion beam) Mikroskops des Typs Helios NanoLab 600i der Firma FEI ent-
nommen. Sowohl die Entnahme als auch die anschlieBende Charakterisierung erfolgten in en-
ger Kooperation mit dem Institut fiir Werkstoffwissenschaft der TU Bergakademie Freiberg.
Als Transmissionselektronenmikroskop (TEM) wurde ein JEM-2200FS der Firma JEOL ver-
wendet. Dieses wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV betrieben. Die mikro-
strukturellen Eigenschaften wurden mittels SAED (Elektronenbeugung eines ausgewihlten Be-
reichs, von engl. selected area electron diffraction), HRTEM (Hochauflosende Transmissions-
elektronenmikroskopie, von engl. high-resolution transmission electron microscopy), BF-TEM
(Hellfeld Transmissionselektronenmikroskopie, von engl. bright field transmission electron
microscopy) und STEM (Rastertransmissionselektronenmikroskopie, von engl. scanning trans-
mission electron microscopy) untersucht, wihrend die chemische Zusammensetzung der

B-Ausscheidungen mittels EDX ermittelt wurde.

Die Untersuchung der nadel- bzw. plattenformigen Ausscheidungen in Kapitel 4.1.2 erfolgte
im Rahmen einer Geritevorfiihrung der Firma FEIL Fiir die Messungen wurde ein TEM des
Typs Talos F200X mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV verwendet. Die Ausschei-
dungen wurden mittels STEM und HAADF (Hochwinkel-Dunkelfeld, von engl. high-angle an-

nular dark-field) charakterisiert und die chemische Zusammensetzung mittels EDX bestimmt.
3.4.5 Rontgenografische Texturanalyse

Fiir die rontgenographische Texturanalyse in Kapitel 4.1.1 wurde ein Rontgendiffraktometer
XRD 3003 Micro der Firma Seifert verwendet. Die Rontgenréhre wurde mit 35 kV and 30 mA
betrieben, um die charakteristische Mn-K, Strahlung zu erzeugen. Die Messungen wurden un-
ter einem festen Beugungswinkel 20 von 124,9° durchgefiihrt. Die Schrittweite des Azimut-
winkels y sowie des Kippwinkels ¢ betrug 2°. Der maximale Kippwinkel betrug 60°. Die Mess-
zeit an jeder Winkelposition betrug 0,5 s. Die Orientierung der Korner wurde an mehreren vor-
definierten Punkten der Probe gemessen. Fiir Details der Probenpriparation sei an dieser Stelle
auf Kapitel 3.2 und fiir eine tiefgreifende Beschreibung des Verfahrens auf entsprechende Stan-

dardliteratur verwiesen [185].



Experimentelle Methoden & Versuchsdurchfithrung 53

3.4.6 Charakterisierung der p-Ausscheidungen mittels Hiirtepriifung

Fiir die Hartepriifungen in Kapitel 4.1.3 wurde eine DuraScan 70 Priifmaschine der Firma Stru-
ers GmbH verwendet. Die Hartepriifung erfolgte nach Vickers mit einer Priiflast von
9,807 N (HV1), einer Lastaufbringzeit von 5 s und einer Lasteinwirkzeit von 10 s. Je Probe
wurde eine 3 x 3 Matrix mit einem Abtand von 0,5 mm zwischen den Messpunkten aufgestellt.
Von den 9 somit ermittelten Hartewerten wurden der niedrigste und der hochste Hartewert von
der Auswertung ausgenommen, um den Einfluss von einzelnen Extremwerten zu minimieren.
Aus den iibrigen 7 Werten wurden das arithmetische Mittel sowie die Standardabweichung s
berechnet. Die Untersuchungen erfolgten direkt im Anschluss an die Warmebehandlung und
Probenpréparation (vgl. Kapitel 3.2), um einen Einfluss von RT-Auslagerungen zu vermeiden
(vgl. Kapitel 2.2.6). Fiir weitergehende Informationen zum Priifverfahren sei an dieser Stelle

auf [85] verwiesen.
3.4.7 Phaseniibergangstemperaturmessung mittels Dilatometrie

Die dilatometrischen Versuche in Kapitel 4.1.1 wurden an einem DIL802 der BAHR Thermo-
analyse GmbH durchgefiihrt. Das Dilatometer besitzt eine Lingenauflosung von 10 nm und
eine Temperaturauflosung von 0,05 K. Die Proben hatten eine Lénge von 50 mm und einen
Durchmesser von 5 mm. Um die Ubergangstemperatur vom Einphasen- zum Zweiphasengebiet
zu messen, wurden die Proben zunichst mit 10 K min™ auf 1225°C aufgeheizt, dort 15 min
gehalten und anschlieBend mit 10 K min™ auf RT abgekiihlt. Die Versuche erfolgten unter Ar-
gonatmosphére. Weitere Informationen zum Priifverfahren konnen der Literatur entnommen

werden [85].
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4 Ergebnisse & Diskussion

Die gezielte Modifikation der Mikrostruktur spielt eine iibergeordnete Rolle bei der Optimie-
rung der funktionalen Eigenschaften in Fe-Mn-Al-Ni-X-FGL (X = Ti, Cr). Daher werden im
folgenden Kapitel zunéchst die Mikrostrukturmodifikation mittels Wéarmebehandlungsverfah-
ren dargelegt und im Weiteren dann die pseudoelastischen Eigenschaften mit den mikrostruk-

turellen Charakteristika korreliert.
4.1 Mikrostrukturmodifikation mittels Wirmebehandlungen

Die mikrostrukturellen Eigenschaften von Fe-Mn-Al-Ni-X-FGL (X = Ti, Cr) ergeben sich im
Wesentlichen durch die Beschaffenheit der austenitischen a-Korner und die gezielte Beeinflus-
sung der Ausscheidungsvorgéinge der y-Phase sowie der 3-Teilchen. Im Folgenden wird daher
zundchst auf den Aspekt des abnormalen Kornwachstums eingegangen bevor die Abschreck-

empfindlichkeit sowie der Einfluss der 3-Teilchen diskutiert werden.
4.1.1 Abnormales Kornwachstum

Wie bereits in Kapitel 2.2.4 beschrieben, ist die Reversibilitdt der martensitischen Phasenum-
wandlung in Fe-Mn-Al-Ni stark von der relativen Korngr6e in Bezug auf den Probenquer-
schnitt abhéngig. Zur Veranschaulichung sind in Abbildung 4-1 die Spannung-Dehnung-Kur-
ven aus ISTs einer (a) polykristallinen und einer (b) nahezu einkristallinen Fe-Mn-Al-Ni Zug-
probe dargestellt. Die dazugehorigen EBSD Orientierungsdarstellungen in LD sind in (c¢) und
(d) zu sehen. Es ist ersichtlich, dass die durch abnormales Kornwachstum entstandene nahezu
einkristalline Probe im Vergleich zum polykristallinen Zustand sehr gute pseudoelastische Ei-
genschaften bei bis zu 7 % aufgebrachter Dehnung zeigt. Die Ergebnisse sind im Einklang mit
Beobachtungen an Fe-Mn-Al-Ni Dréhten, die verdeutlichten, dass gute pseudoelastische Ei-
genschaften erst dann erreicht werden, wenn sich die Korner iiber den gesamten Bauteilquer-
schnitt erstrecken [75]. Im Umkehrschluss bedeutet dies, dass die maximale Bauteilgrofie durch
die maximal erreichbare KorngroBe, die stark von der GBMR abhéngig ist, determiniert wird.
Im Vergleich zu Cu-Al-Mn ist die GBMR von Fe-Mn-Al-Ni jedoch um fast eine Grofenord-
nung kleiner (Fe-Mn-Al-Ni = 2,5 x 10° m s™ [77] und Cu-Al-Mn = 1.6 x 10° m s [78], vgl.
Kapitel 2.2.4), so dass in Fe-Mn-Al-Ni erhebliche Restriktionen hinsichtlich der maximalen
Probengrofie bestehen.
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Abbildung 4-1

Pseudoelastisches Verhalten von Fe-Mn-Al-Ni-Zugproben mit unter-

schiedlichen Korngrofien [180]. Spannung-Dehnung-Kurven einer (a) bei
1225°C fiir 4 h losungsgegliihten Probe (vgl. Abbildung 3-2 (f), Ab-
schrecktemperatur 80°C) und (b) einer vierfach zyklisch wirmebehandel-
ten Probe (vgl. Abbildung 3-2 (a), Abschrecktemperatur 80°C). (c) und (d)
zeigen die zugehorigen EBSD Orientierungsdarstellungen fiir die LD.
Beide Proben wurden vor den Tests bei 200°C fiir 3 h ausgelagert.

In Abbildung 4-2 wird das abnormale Kornwachstum von Fe-Mn-Al-Ni mit dem von

Fe-Mn-Al-Ni-Ti und Fe-Mn-Al-Ni-Cr verglichen. Dazu wurde eine Vielzahl an Proben dem-

selben Wiarmebehandlungszyklus unterzogen, der folgende Schritte umfasste:

e Losungsglithen bei 1225°C fiir 30 min

e Im Zweiphasengebiet bei 900°C fiir 15 min halten (Abkiihlrampe 10 K min™")

e Losungsglithen bei 1225°C fiir 60 min (Aufheizrampe 10 K min™")

e Abschrecken in 80°C warmen Wasser (Fe-Mn-Al-Ni(-Cr)) bzw. an der Luft

(Fe-Mn-AL-Ni-Ti)

Eine detaillierte Skizze der Warmebehandlungsprozedur ist in Abbildung 3-2 (a) dargestellt.

Werden zunéchst die charakteristischen Lichtmikroskopieaufhahmen der Mikrostruktur von

Fe-Mn-Al-Ni (Abbildung 4-2 (a)), von Fe-Mn-Al-Ni-Ti (b) und von Fe-Mn-Al-Ni-Cr (c) nach

einem Warmebehandlungszyklus verglichen, konnen grole Unterschiede in Bezug auf die

KorngroBe erkannt werden. Im Fall von Fe-Mn-AlI-Ni ist bereits eine starke Vergroberung der

Korner zu beobachten, wobei noch zahlreiche Korngrenztriplepunkte vorhanden sind, die zu

einer Beeintrachtigung der pseudoelastischen Eigenschaften fithren konnen (vgl. Kapitel 2.1.5).
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Abbildung 4-2 Abnormales Kornwachstumsverhalten von Fe-Mn-AIl-Ni-X
(X = Ti, Cr) [180]. Lichtmikroskopische Aufnahmen der charakteristi-
schen Gefiige von (a) Fe-Mn-AI-Ni, (b) Fe-Mn-AI-Ni-Ti und
(c) Fe-Mn-AI-Ni-Cr nach einem Wdirmebehandlungszyklus (1 CHT) mit
hervorgehobenen Korngrenzen. Durchschnittlicher Korndurchmesser (d)
und maximaler Korndurchmesser (e) nach einer Losungsgliihbehandlung
bei 1225°C fiir 1 h (vgl. Abbildung 3-2 (f)) und nach einem Wirmebehand-
lungszyklus (vgl. Abbildung 3-2 (a)). Die Fehlerbalken zeigen die Stan-
dardabweichung.

Im Vergleich zu Fe-Mn-Al-Ni erstrecken sich die Korner bei der Fe-Mn-Al-Ni-Ti-FGL bereits

iiber den gesamten Querschnitt. Dies deutet auf eine erhohte Triebkraft des Kornwachstums

hin. Die geringsten Korngrofen weist dagegen die Fe-Mn-Al-Ni-Cr-FGL auf. Die Auswertung
der durchschnittlichen und maximalen Korngréfle von allen untersuchten Proben ist in Abbil-
dung 4-2 (d) und (e) dargestellt. Dabei werden jeweils Proben, die bei 1225°C fiir 1 h wérme-
behandelt und anschlieend, wie zuvor erwihnt, abgeschreckt wurden, mit Proben, die einmal
zyklisch wéarmebehandelt wurden, verglichen. Der durchschnittliche Korndurchmesser von

Fe-Mn-AlI-Ni steigt von circa 650 pum nach dem Losungsglithen auf circa 2300 um nach einem

Wiérmebehandlungszyklus, wihrend das grofite gemessene Korn nach einem Warmebehand-

lungszyklus einen Druchmesser von circa 5700 pm hat. Bei Fe-Mn-Al-Ni-Ti steigt der durch-

schnittliche Korndurchmesser von circa 480 um auf circa 7200 um, wodurch wiederum die
erhohte Triebkraft beziiglich des Kornwachstums fiir das Legierungssystem wiedergespiegelt
wird. Das grofite gemessene Korn hat einen Durchmesser von 12000 um. Die Standardabwei-

chung ist in diesem Legierungssystem am hochsten. Dies kann auf die starke Streuung der
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KorngroBen zuriickgefiihrt werden [180]. Im Gegensatz zu den anderen beiden Legierungszu-
sammensetzungen betrigt der durchschnittliche Korndurchmesser bei Fe-Mn-Al-Ni-Cr unab-
héngig von der Wiarmebehandlung circa 660 um und die maximal gemessenen Korndruchmes-
ser unterscheiden sich nur geringfligig, d.h. 1400 um fiir den 16sungsgeglithten Zustand und
1600 um fiir den einmal zyklisch warmebehandelten Zustand. Sowohl die qualitative als auch
die quantitative Analyse der KorngrofBen zeigt deutlich, dass sowohl Titan als auch Chrom ei-
nen erheblichen Einfluss auf das abnormale Kornwachstum haben. Wihrend das abnormale
Kornwachstum bei der Fe-Mn-AI-Ni-Ti-FGL im Vergleich zu Fe-Mn-Al-Ni erheblich be-
schleunigt wird, ist dieses bei Fe-Mn-Al-Ni-Cr fast vollstandig unterdriickt. Ausgehend von
den vorliegenden Erkenntnissen ist davon auszugehen, dass auch weitere Anderungen der che-
mischen Zusammensetzung Einfluss auf die Kinetik des AGG haben, dies ist jedoch nicht Inhalt

der vorliegenden Arbeit.
Volumenanteil und Morphologie der y-Phase

Untersuchungen von Omori et al. [77] zeigen, dass das abnormale Kornwachstum von
Fe-Mn-Al-Ni stark von dem Volumenanteil der y-Phase im Zweiphasengebiet abhéngig ist, d.h.
mit steigendem Anteil der y-Phase erhdht sich sowohl die durchschnittliche als auch die maxi-
male KorngrofBle nach einem Wiarmebehandlungszyklus (vgl. Kaptiel 2.2.4). Um den Einfluss
von Titan und Chrom auf das abnormale Kornwachstum von Fe-Mn-Al-Ni genauer zu unter-
suchen, sollen daher zunéchst der Volumenanteil und die Morphologie der y-Phase im Zwei-
phasengebiet fiir die verschiedenen Legierungszusammensetzungen analysiert werden. Die
Proben wurden dafiir zundchst bei 1225°C fiir 30 min 16sungsgegliiht, mit 10 K min™ auf un-
terschiedliche Temperaturen zwischen 400°C und 1150°C heruntergekiihlt und nach 15 minii-
tiger Haltezeit in kaltem Wasser abgeschreckt, um weitere Diffusionsvorgdnge zu unterdriicken
(vgl. Abbildung 3-2 (b)). Aus der Darstellung der y-Phasenanteile tiber die unterschiedlichen
Haltetemperaturen in Abbildung 4-3 (a) geht hervor, dass sich der Anteil der y-Phase mit sin-
kender Temperatur unabhingig von der Legierungszusammensetzung bis zu einem Maximum
zwischen 75% und 90% Zweitphasenanteil erhoht. Wird der Anteil der y-Phase bei 900°C be-
trachtet, d.h. bei der zuvor fiir den Vergleich des Kornwachstums verwendeten Haltetemperatur
im Zweiphasengebiet, sind allerdings grof3e Unterschiede zwischen den Legierungszusammen-
setzungen sichtbar. Wiahrend sich die Basislegierung Fe-Mn-Al-Ni mit 84% y-Phasenanteil be-
reits im Sattigungsgebiet befindet, d.h. Maxima im Bereich der resultierenden Korngrofle zu
erwarten sind, ist der y-Phasenanteil von Fe-Mn-AI-Ni-Ti (56%) und Fe-Mn-Al-Ni-Cr (69%)

wesentlich geringer.
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Abbildung 4-3 Volumenanteil und Mirkostruktur der y-Phase im Zweiphasengebiet von
Fe-Mn-AI-Ni-X (X = Ti, Cr) [180]. (a) Anteil der y-Phase bei verschiede-
nen Haltetemperaturen im Zweiphasengebiet (Details zu den Wirmebe-
handlungen in Abbildung 3-2 (b)). (b) Dilatometerabkiihlkurven mit her-
vorgehobenen Ubergangstemperaturen zwischen Ein- und Zweiphasenge-
biet. (c), (d) und (e) zeigen charakteristische lichtmikroskopische Aufnah-
men von Fe-Mn-AI-Ni, Fe-Mn-AI-Ni-Ti und Fe-Mn-AI-Ni-Cr nach der
Wiirmebehandlung aus (a) mit einer Haltetemperatur von 900°C im Zwei-
phasengebiet. Fehlerbalken in (a) zeigen die 95 % Konfidenzintervalle der
untersuchten Zustdnde.

In Abbildung 4-3 (b) sind Abkiihlkurven aus Dilatometerversuchen an den verschiedenen Le-
gierungszusammensetzungen zu sehen, in denen die Ubergangstemperaturen zwischen Ein-
und Zweiphasengebiet markiert sind. Es ist ersichtlich, dass die Temperaturen von
Fe-Mn-AI-Ni-Ti (970°C) und Fe-Mn-Al-Ni-Cr (1070°C) wesentlich niedriger liegen als von
Fe-Mn-AlI-Ni (1130°C). Dies kann auf den Einfluss der Elemente Titan und Chrom als a-Sta-
bilisatoren zuriickgefiihrt werden [186].

Um auszuschlielen, dass das gehemmte Kornwachstum in Fe-Mn-Al-Ni-Cr auf den vermin-

derten y-Phasenanteil bei 900°C zuriickzufiihren ist, wurden einzelne Wéarmebehandlungszyk-
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len wie zuvor beschrieben mit einer Haltetemperatur von 800°C im Zweiphasengebiet durch-
gefiihrt (78% y-Phasenanteil). Allerdings konnte auch hier kein abnormales Kornwachstum be-
obachtet werden. Werden zudem die Ergebnisse der Fe-Mn-Al-Ni-Ti-FGL in die Betrachtung
mit einbezogen, ist das Kornwachstum bei dieser Legierungsvariante sogar trotz eines geringe-
ren y-Phasenanteils stark erhoht. Lichtmikroskopieaufnahmen in Abbildung 4-3 (c), (d) und (e)
zeigen die Morphologie der y-Phase fiir die verschiedenen Legierungszusammensetzungen
nach dem Abschrecken aus dem Zweiphasengebiet bei 900°C. Wihrend die Morphologie der
hell erscheinenden Zweitphase in Fe-Mn-Al-Ni und Fe-Mn-Al-Ni-Cr im Hinblick auf Gestalt
und GroBe sehr dhnlich ist, wird deutlich, dass die y-Phase in Fe-Mn-Al-Ni-Ti sehr fein verteilt

und in einer nadelférmigen Struktur vorliegt.

Aus dem durch die Subkornstrukturen aufgebrachten Anteil an der Anderung der Gibbs Energie
AGagg, die die Triebkraft fiir das AGG bereitstellt, geht hervor, dass sowohl die spezifische
Subkorngrenzenenergie vs als auch die GroBe der Subkdrner einen erheblichen Einfluss auf die
Triebkraft und somit auf die GBMR der Legierung haben (vgl. Gl. (2.19)). Die spezifische
Subkorngrenzenenergie ys ist laut Gleichung (2.18) wiederum von der Missorientierung der
Subkérner 05 abhdngig. Um zu priifen, ob die stark verdnderte Morphologie der y-Phase in
Fe-Mn-AI-Ni-Ti einen Einfluss auf die Missorientierung der entstehenden Subkornstrukturen

hat, wurden EBSD-Untersuchungen an den in Abbildung 4-3 (c) — (e) gezeigten Proben durch-

gefiihrt.

Fe-Mn-Al-Ni Fe-Mn-Al-Ni-Ti Fe-Mn-Al-Ni-Cr e .,

Abbildung 4-4 Darstellung der GROD der a-Phase von Fe-Mn-AI-Ni-X
(X = Ti, Cr) [180]. (a) Fe-Mn-Al-Ni (b) Fe-Mn-AI-Ni-Ti und
(¢) Fe-Mn-AI-Ni-Cr. Die Wirmebehandlung ist in Abbildung 3-2 (b) dar-
gestellt. Die Temperatur im Zweiphasengebiet betrug 900°C.

In Abbildung 4-4 sind die GRODs der a-Phase fiir die einzelnen Legierungszusammensetzun-
gen dargestellt. Dabei sind keine signifikanten Unterschiede beziiglich der Missorientierungen
zwischen den Legierungen zu erkennen. Allerdings fallt auf, dass die Zwischenrdume zwischen
den y-Phasenauscheidungen im Fe-Mn-Al-Ni-Ti teilweise wesentlich kleiner sind als bei den

anderen beiden Legierungszusammensetzungen.
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Korngrenzwanderungsrate, Subkornmissorientierung und Subkorngrofie

Um die Subkornstrukturen néher zu charakterisieren, wurde jeweils eine Probe der verschiede-
nen Legierungszusammensetzungen fiir einen Zyklus zwischen 1225°C und 900°C wérmebe-
handelt und direkt nach dem abermaligen Erreichen der Zieltemperatur im Einphasengebiet bei
1225°C in kaltem Wasser abgeschreckt. Dadurch sollte die Bildung der Subkornstrukturen er-

moglicht und der einsetzende Kornwachstumsprozess unterbrochen werden. Eine detailierte

Darstellung der Warmebehandlungsprozedur ist in Abbildung 3-2 (c) gezeigt.

Fe-Mn-Al-Ni

Fe-Mn-Al-Ni-Ti

1000 pm

Abbildung 4-5 Mikrostruktur von Fe-Mn-AI-Ni-X (X = Ti, Cr) nach einem Wiirmebe-
handlungszyklus ohne Haltezeit im Einphasengebiet [180]. In
Fe-Mn-AI-Ni (a) und Fe-Mn-AI-Ni-Ti (b) sind die Korngrenzen der abnor-
mal gewachsenen Kérner rot hervorgehoben und die Wachstumsrichtung
der Korner mit roten Pfeilen angedeutet. In Fe-Mn-AI-Ni-Cr (c) wurden
keine abnormal gewachsenen Korner beobachtet. Die Wirmebehandlung
ist in Abbildung 3-2 (c) dargestellt.

Aus den lichtmikroskopischen Ubersichtsaufnahmen in Abbildung 4-5 geht hervor, dass das
abnormale Kornwachstum bei der Fe-Mn-Al-Ni-Probe nur in zwei Kornern eingesetzt hat, wo-
hingegen die Kornstruktur der Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Probe bereits bambusartig ausgeprégt ist. In
Ubereinstimmung mit den bereits zuvor gezeigten Ergebnissen fand bei der Fe-Mn-Al-Ni-Cr-
Probe kein abnormales Kornwachstum statt. Es ist moglich, dass das beschleunigte Kornwachs-
tum der Fe-Mn-AI-Ni-Ti-FGL zumindest zum Teil mit der niedrigeren Ubergangstemperatur
zwischen Einphasengebiet und Zweiphasengebiet zusammenhéngt, da die Verweildauer im

Einphasengebiet bei gleicher Zieltemperatur erhoht wird.

Zwei weitere Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Proben, die der gleichen Warmebehandlungsprozedur wie zuvor
unterzogen, jedoch bei 1000°C bzw. 1100°C abgeschreckt wurden, wiesen, im Gegensatz zu

der bei 1225°C abgeschreckten Probe, keine abnormal gewachsenen Korner auf. Die maximale
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Distanz zwischen verbliebenen Subkornstrukturen und Grofwinkelkorngrenze der bei 1225°C
abgeschreckten Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Probe betrug 13775 um. Wird zudem die Aufheizzeit zwi-
schen 1100°C, bei der noch kein Kornwachstum beobachtet werden konnte, und 1225°C zu-
grunde gelegt (750 s), kann eine erste experimentelle Abschétzung der GBMR erfolgen. Diese
ergibt sich zu 1,84 x 10 m s und ist damit etwas hoher als die experimentell ermittelte GBMR
fiir Cu-Al-Mn (= 1,6 x 10° m s [78]) und ungefihr eine GroBenordnung hoher als bei
Fe-Mn-Al-Ni (=2,5x 10°m s™' [77]).

0.03
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) ==Fe-Mn-ALNI-Ti
é ——Fe-Mn-Al-Ni-Cr
g: 002
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Abbildung 4-6 Hiufigkeitsverteilung der Missorientierungen von Fe-Mn-AI-Ni-X
(X = Ti, Cr) und charakteristische 1Q Darstellungen der Subkornstruk-
turen [180]. Die relative Hdiufigkeit iiber den Missorientierungswinkel ist
in (a) fiir die verschiedenen Legierungszusammensetzungen dargestellt. In
den 1Q Darstellungen werden die Subkornstrukturen durch die blau ge-
punkteten Linien fiir (b) Fe-Mn-Al-Ni, fiir (c) Fe-Mn-AI-Ni-Ti und fiir (d)
Fe-Mn-AI-Ni-Cr hervorgehoben. Details zur Wirmebehandlung sind in
Abbildung 3-2 (c) dargestellt.

Relative Héufigkeitsverteilungen der Missorientierungen der Subkornstrukturen von den ein-
zelnen Legierungszusammensetzungen sowie EBSD 1Q-Aufnahmen der Subkornstrukturen mit

in blau hervorgehobenen Subkorngrenzen sind in Abbildung 4-6 zu sehen. Aus den relativen

Héaufigkeitsverteilungen (a) geht hervor, dass der Einfluss der Legierungszusammensetzung auf
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die Missorientierungen gering ist. So liegen die durchschnittlichen Missorientierungen der Sub-
korner fir Fe-Mn-Al-Ni bei 0,88°, fiir Fe-Mn-Al-Ni-Ti bei 0,86° und fiir Fe-Mn-Al-Ni-Cr bei
0,92° und sind somit in guter Ubereinstimmung mit dem von Omori et al. [77] fiir Fe-Mn-Al-Ni
angenommenen Wert von 1°. Wird die spezifische Korngrenzenenergie yn von
Fe-3Si (= 0,617 T m [145]) zugrunde gelegt und 15° als kritischer Winkel 8, zwischen Klein-
winkel- und Growinkelkorngrenze [77,78] angenommen, kénnen die spezifischen Subkorn-
grenzenenergien ys der einzelnen Legierungszusammensetzungen bestimmt werden (vgl
Gl. (2.18)). Sie ergeben sich zu 0,139 J m? fiir Fe-Mn-AlI-Ni, 0,137 J m? fiir Fe-Mn-AI-Ni-Ti
und 0,143 J m? fiir Fe-Mn-AI-Ni-Cr.

Im Gegensatz zu den Missorientierungen ergeben sich starke Unterschiede beziiglich der Sub-
korngrofle, wie die in (b) — (d) gezeigten Subkornstrukturen verdeutlichen. Es ist offensichtlich,
dass die Subkornstrukturen bei Fe-Mn-Al-Ni-Ti mit einem durchschnittlichen Radius von
s (FeMn-AlNiT) = 11,6 um um ein Vielfaches kleiner sind als bei Fe-Mn-Al-Ni
(Ts (Fe-Mn-aAl-Ni) = 54,6 pm) und Fe-Mn-Al-Ni-Cr (rs (Fe-Mn-Al-Ni-cr) = 35,3 um). Dies ist mit hoher
Wahrscheinlichkeit auf die verdnderte Gro3e und Morphologie der y-Phase in Fe-Mn-Al-Ni-Ti

zuriickzufiihren, kann an dieser Stelle jedoch nicht abschlieBend bewertet werden.

Mit Hilfe der zuvor berechneten spezifischen Subkorngrenzenenergien ys, des molaren Volu-
mens der a-Phase Vkg (= 7,366 x 10°® m® mol™' [68]) und der zuvor bestimmten durchschnitt-
lichen Radien der Kérner vor dem AGG 1, kann die Anderung der Gibbs Energie AGaga als
Triebkraft fiir das AGG nach Gleichung (2.19) berechnet werden. Wie bereits in Kapitel 2.1.6
beschrieben, hdngen die in der Gleichungen vorkommenden Konstanten davon ab, ob es sich
um ein zwei- oder dreidimensionales Kornwachstum handelt und wie das Groflenverhiltnis von
normalem Korn r, zu abnormal wachsendem Korn r, ist [76,77,145,157]. Wird ein dreidimen-
sionales Kornwachstum und eine homogene Korngréfe zu Beginn des AGG angenommen, d.h.
I'n = I, kann die Anderung der Gibbs Energie AGagg mittels Gleichung (2.20) berechnet wer-
den. Dagegen kann die maximal mogliche Triebkraft nach Gleichung (2.21) berechnet werden,
wenn der Radius des abnormal wachsenden Korns r, als unendlich grofl angenommen wird, d.h.

Ia = 0.

Soll nun die GBMR der Korner nach Gleichung (2.22) berechnet werden, ist neben der Ande-
rung der Gibbs Energie AGagg noch die Kenntnis der Korngrenzmobilitit My, erforderlich. Sie
lisst sich mit Hilfe des Diffusionskoeffizienten der Korngrenze Dkg (= 5,33 x 10710 m? 571 [77]),
der Dicke der Korngrenze & (= 7,5 x 1071° m [77]), der Gaskonstanten R (= 8314 J mol! K1)
und der Temperatur T (= 1498,15 K) nach Gleichung (2.23) berechnen. Fiir eine homogene
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Kornverteilung zu Beginn des AGG Prozesses ergeben sich folgende kalkulierte GBMRs:
1,60 x 10° m s fiir Fe-Mn-Al-Ni, 7,42 x 10 m s fiir Fe-Mn-AI-Ni-Ti und 2,56 x 10 m s™!
fiir Fe-Mn-Al-Ni-Cr. Eine Ubersicht der Ergebnisse ist in Tabelle A-1 im Anhang dargestellt.
In dem Modell ist die grolere GBMR des Fe-Mn-Al-Ni-Ti offensichtlich auf den kleineren
Durchschnittsradius der Subkérner zuriickzufithren. Werden die berechneten mit den experi-
mentell gemessenen GBMRs in Fe-Mn-Al-Ni (= 2,50 x 10® m s [77]) und in Fe-Mn-Al-Ni-Ti
(=1,84 x 10" m s!) vergleichen, kommt es zwar im absoluten Betrag zu Abweichungen, das
Modell belegt jedoch in Ubereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen eine stark er-
hohte GBMR des Fe-Mn-Al-Ni-Ti. Mit Blick auf das Modell in Kombination mit den prasen-
tierten experimentellen Ergebnissen kann daher darauf geschlossen werden, dass die verklei-
nerten Substrukturen eine zentrale Rolle fiir die erhéhte Triebkraft des AGG in Fe-Mn-Al-Ni-Ti

spielen.

Pe-Mn-A-Ni-Cr - -

Abbildung 4-7 Lichtmikroskopische Aufnahme der Mikrostruktur von
Fe-Mn-AI-Ni-Cr nach einem Wirmebehandlungszylus ohne Haltezeit
im Einphasengebiet [180]. Bereiche héherer Subkornstrukturdichten sind
durch rot gestrichelte Linien hervorgehoben. Details zur Wirmebehand-
lung finden sich in Abbildung 3-2 (c).

Die Ergebnisse des Modells fiir die Fe-Mn-Al-Ni-Cr-FGL verdeutlichen, dass das Modell die
experimentellen Befunde nicht immer korrekt widerspiegelt und dass zusétzliche Faktoren das
abnormale Kornwachstum beeinflussen. In Abbildung 4-7 wird die charakteristische Mikro-
struktur von Fe-Mn-Al-Ni-Cr nach einem Wiarmebehandlungszyklus ohne Haltezeit im Ein-
phasengebiet gezeigt (vgl. Warmebehandlung Abbildung 3-2 (c)). Es wird deutlich, dass die

Dichte der Subkornstrukturen in der Ndhe der GroBwinkelkorngrenzen abnimmt und die



64 Ergebnisse & Diskussion

hochste Dichte in der Kornmitte zu beobachten ist. Wie bereits in Kapitel 2.1.6 beschrieben,
wird vermutet, dass die LDZ zunéchst mittels normalem Kornwachstum {iberwunden werden
miissen, bevor das abnormale Kornwachstum einsetzt [78]. In Fe-Mn-AlI-Ni-Cr sind die LDZs
besonders stark ausgepragt. Es ist moglich, dass das abnormale Kornwachstum vollstandig un-
terdriickt wird, wenn die Triebkraft fiir das normale Kornwachstum so weit reduziert ist, dass
die LDZ nicht iiberwunden werden konnen. Dies kann beispielsweise durch die mit dem nor-
malen Kornwachstum verbundene sinkende Triebkraft und riicktreibende Triebkrifte, wie z.B.

durch an der Oberfliche auftretende thermische Atzfurchen, der Fall sein [83,145].

Auch Fe-Mn-Al-Ni-Cr-Proben, die nach einem Warmebehandlungszyklus fiir 1 h bei 1225°C
gehalten wurden, wiesen die charaktristischen LDZ auf. Es scheint daher erschwert zu sein, die
LDZ in dieser Legierungszusammensetzung mittels normalen Kornwachstums zu iiberwinden.
Moglicherweise kann eine Anpassung der Warmebehandlung das abnormale Kornwachstum in
Fe-Mn-AI-Ni-Cr ermdglichen. So wurde zum Beispiel eine homogenere Verteilung der Sub-
kornstrukturen und somit eine Verringerung der LDZ in Cu-Al-Mn in Folge hoherer Abkiihl-
und Autheizraten beobachtet [78]. Entsprechende Untersuchungen sind jedoch nicht im Fokus

der vorliegenden Arbeit.
Ubertragbarkeit auf groBere Bauteilabmessungen

Die MaBle des bisher grofiten in der Literatur gezeigten Fe-Mn-Al-Ni-Einkristalls, der mittels
AGQG realisiert wurde, sind 30 x 7,5 x 1 mm? [77]. Um zu iiberpriifen, ob und in wie weit diese
GroBe durch die erhohte GBMR in Fe-Mn-Al-Ni-Ti erreicht und {ibertroffen werden kann, wur-
den sowohl 100 mm lange Stéibe, als auch ein 300 mm langer Stab mit je 6,3 mm Durchmesser
zyklisch wiarmebehandelt und die KorngroBe anschliefend mittels Lichtmikrosopie, XRD, und
EBSD charakterisiert. Wie in Abbildung 3-2 (d) zu sehen, wurde eine Kombination aus Wiér-
mebehandlungszyklen zwischen 1225°C und 900°C und Zyklen mit niedrigeren Temperaturen
im Einphasengebiet durchgefiihrt. Kusama et al. [78] fanden fiir Cu-Al-Mn heraus, dass sich
die Missorientierung der Subkornstrukturen in Folge mehrerer Temperaturzyklen, deren obere
Temperatur nur knapp iiber der Ubergangstemperatur zwischen Zwei- und Einphasengebiet lag,
erhohte. Dadurch konnte die Triebkraft fiir das AGG in Cu-Al-Mn, in dhnlicher Weise wie
durch die kleinere Subkorngrofie in Fe-Mn-Al-Ni-Ti, erhoht werden. Um das Verfahren zu
adaptieren, wurden die oberen Temperaturen der Warmebehandlungszyklen unter Berticksich-
tigung der Dilatometermessungen auf 1150°C fiir Fe-Mn-Al-Ni und 1000°C fiir
Fe-Mn-Al-Ni-Ti festgelegt. Dariiber hinaus wurden die Aufheiz- und Abkiihlraten auf 1 K min™!

herabgesetzt, um eine stirkere Selektion von nur wenigen abnormal wachsenden Kornern zu
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erreichen [78]. Aus sechs 100 mm langen polykristallinen Fe-Mn-Al-Ni-Ti Staben (vgl. An-
hang Abbildung A-2 (b)) entstanden mittels zyklischer Warmebehandlung fiinf Einkristalle und
eine Probe mit zwei Kornern. Dagegen wurde fiir die Fe-Mn-Al-Ni-Legierung bei sechs po-
lykristallinen Proben (vgl. Anhang Abbildung A-2 (a)) nur ein Einkristall beobachtet sowie eine

Probe mit zwei Koérnern und vier Proben mit drei und mehr Kornern.

ﬂ Fe-Mn-Al-Ni-Ti

Abbildung 4-8 Abnormales  Kornwachstum in  einem 300 mm  langen
Fe-Mn-AI-Ni-Ti-Stab [180]. (a) Ubersichtsaufnahme des 300 mm langen
Fe-Mn-AI-Ni-Ti Stabs mit einem Durchmesser von 6,3 mm nach der in Ab-
bildung 3-2 (d) gezeigten Wirmebehandlungsprozedur. (b) Lichtmikro-
skopische Aufnahme mit einer durch eine rot gestrichelte Linie hervorge-
hobenen Korngrenze. Die roten Kdstchen markieren die Bereiche, in de-
nen die mit A, B und C gekennzeichneten (211)-Polfiguren ermittelt wur-
den. Die Pole des rechten Korns sind mit roten Kreisen hervorgehoben,
die des linken Korns mit griinen Kreisen. Die Legende bezieht sich auf die
gemessenene Intensitdt in den einzelnen Punkten der Polfiguren.

In Abbildung 4-8 sind die Untersuchungsergebnisse des 300 mm langen Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Stabs
nach der zyklischen Wérmebehandlung zu sehen. Aus der Detailaufnahme der Korngrenze und
den (211)-Polfiguren, die an beiden Probenenden sowie an der Korngrenze aufgenommen wur-
den, geht hervor, dass die Probe aus einem circa 220 mm und einem 80 mm langen Korn be-
steht. Die Kriimmung der Korngrenze weist zudem darauf hin, dass das groere Korn auf Kos-
ten des kleineren Korns gewachsen ist, so dass eine weitere Steigerung der Korngrofie moglich
erscheint. Die Ergebnisse zeigen deutlich, dass es durch das Zulegieren von Titan moglich ist,
ausreichend grobkornige Strukturen auch in grof3en, fiir die Anwendung interessanten Bauteilen

auf Basis des Fe-Mn-Al-Ni Systems zu realisieren.
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4.1.2 Abschreckempfindlichkeit

Wie bereits in Kapitel 1 bzw. 2.2.1 beschrieben, findet die Phasenumwandlung in Fe-Mn-Al-Ni
zwischen einer austenitischen a-Hochtemperaturphase (krz) und einer martensitischen y’-Tief-
temperaturphase (kfz) statt. Wird der Gleichgewichtszustand bei RT betrachtet, ist allerdings
nicht die a-Phase stabil, sondern vorwiegend die mit Diffusion verbundene y-Phase (vgl. Ab-
bildung 2-16). Diese nimmt nicht an der martensitischen Umwandlung teil und kann zusétzlich
die Reversibilitit durch Interaktion mit der y'-Phase negativ beeinflussen [178]. Um Formge-
déchtniseffekte zu beobachten, muss daher zunéchst ein metastabiler tiberséttigter a-Mischkris-

tall erzeugt werden.
Einfluss der Abschreckprozedur auf Phasenbildung & Rissneigung

Wird Fe-Mn-Al-Ni rasch von der a-Hochtemperaturphase (krz) in kaltem Wasser auf RT ab-

geschreckt, kann die Bildung der y-Phase vollsténdig unterdriickt werden.

Abbildung 4-9 Charakteristische Riss- und Martensitentstehung in Fe-Mn-AI-Ni durch
Abschrecken in kaltem Wasser nach einer zyklischen Wirmebehand-
lung (teilweise aus [177] ). (a) SE-Ubersichtsaufnahme eines durch das
Abschrecken enstandenen Risses mit IPF des hervorgehobenen Be-
reichs (b). Orientierungen sind fiir die LD dargestellt. In (c) ist die SE-
Aufnahme einer charakteristischen Bruchfliche einer interkristallinen
Schidigung dargestellt. Nach dem Abschrecken teilweise vorhandene
martensitische Strukturen sind in der lichtmikroskopischen Aufnahme
in (d) zu sehen. Die Wirmebehandlungsprozedur ist in Abbildung 3-2 (a)
zu sehen: a) — c) 4 Zyklen d) 3 Zyklen. Temperatur im Einphasengebiet lag
bei 1200°C.
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Allerdings kann es insbesondere entlang von Korngrenzen zur Rissbildung kommen, wie in der
SE-Aufnahme in Abbildung 4-9 (a) und der dazugehérigen IPF-Orientierungskarte (inverse
Polfigur, von engl. inverse pole figure) in (b) deutlich wird. Die Risse erstrecken sich oft tiber
den gesamten Querschnitt der Probe und die in Abbildung 4-9 (c) gezeigte, sehr glatte Bruch-
flache ist ein Indiz fiir das sprode Versagen entlang der Korngrenzen. Da es wihrend des Ab-
schreckens zu ausgeprégten lokalen Temperaturgradienten kommen kann, die hohe innere
Spannungen zur Folge haben, ist es wahrscheinlich, dass die Risse auf thermisch induzierte
Effekte zuriickzufiihren sind. Die mit dem Wachstum der Korner verbundene, vergroBerte
Grenzflache zwischen den Kornern sowie die zu erwartende hohe thermische Anisotropie kann
dabei die Rissbildung weiter begiinstigen. Neben der Entstehung von Rissen kann es zur Bil-
dung von spannungsinduziertem Martensit wahrend des Abschreckens kommen (vgl. Abbil-
dung 4-9 (d)). In verschiedenen Studien sind Martensitstarttemperaturen M zwi-
schen -82°C [133] und -6°C [175] fiir 16sungsgegliihte und anschliefend im Wasser abge-
schreckte Fe-Mn-Al-Ni-Proben gemessen worden. Wird die niedrigste und damit die im Sinne
der spannungsinduzierten Umwandlung unkritischste Martensitstarttemperatur Ms von -82°C
als Vergleichswert und eine Steigung der Clausius-Clapeyron Gleichung von 0,52 MPa K'!
[133] beriicksichtigt (vgl. Kapitel 2.2.5), kann die notwendige Spannung fiir die martensitische
Umwandlung berechnet werden. Fiir den betrachteten Fall betrdgt diese bei RT (20°C) etwa
53 MPa. Vermutlich iibersteigen die wihrend des Abschreckvorgangs eingebrachten Spannun-

gen lokal den kritischen Wert und bewirken so eine martensitiche Phasenumwandlung.

Wird das versiegelte Glasrohrchen vor dem Abschrecken in kaltem Wasser zunéchst fiir 5 Se-
kunden an Luft gekiihlt, verlangert sich die Zeit in der sich die Legierung im Zweiphasengebiet
befindet und es entsteht ein Geflige aus a-Phase und y-Phase, wobei sich Letztere vornehmlich
ausgehend von den Korngrenzen bildet (vgl. Abbildung 4-10 (a)). Aus der in Abbildung
4-10 (b) gezeigten EBSD Phasendarstellung geht zudem hervor, dass die y-Phase eine zerkliif-
tete Struktur aufweist. Die in Abbildung 4-10 (c) — (f) dargestellten EDX Messungen zeigen,
dass die y-Phasenbildung mit einer diffusionsgesteuerten Entmischung insbesondere von Alu-
minium und Mangan verbunden ist. Wie durch die thermodynamische Betrachtung in Kapi-
tel 2.2.1 bereits deutlich wurde, fiihrt die Verringerung des Aluminiumgehalts und die Anrei-

cherung von Mangan zu einer Stabilisierung der y-Phase.
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Abbildung 4-10  Bildung der y-Phase in Fe-Mn-AI-Ni in Folge langsamen Abkiihlens
aus dem Einphasengebiet [177]. (a) Lichtmikroskopische Aufnahme der
angedtzten Oberfliche. (b) Reprdsentative EBSD-Phasendarstellung mit
dazugehorigen EDX-Messungen der einzelnen Elemente (c)-(f). (g) SE-
Aufnahme, die einen Bereich mit Ausscheidungen im Korninneren (weifser
Pfeil) zeigt. Die Wirmebehandlungsprozedur ist in Abbildung 3-2 (e) dar-
gestellt.

Die ungewdhnlich schnelle Entmischung und die damit verbundene Bildung der y-Phase ins-
besondere entlang der Korngrenzen wurde bereits in Fe-Mn-Al-Legierungen beobach-
tet [69,187,188] und auf eine Festphasenumwandlung auf Grund der Kurzstreckendiffusion von
Mangan und Aluminium iiber die Phasengrenzen zuriickgefiihrt [187]. Neben der y-Phasenbil-
dung ausgehend von den Korngrenzen sind in Abbildung 4-10 (g) kleinere Ausscheidungen im
Korninneren zu sehen. Diese erscheinen in der SE-Aufnahme nadel- bzw. plattenformig und
haben eine Lange von ungefahr 5 — 10 um. Thre Haufigkeit nimmt in der Nahe der y-Phase, die

sich entlang der Korngrenzen gebildet hat, ab.
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Abbildung 4-11 TEM-Untersuchungen an nadel- bzw. plattenformig erscheinenden
Ausscheidungen. (a) STEM-Ubersichtsaufnahme. (b) HAADF-Detailauf-
nahme einer Ausscheidung mit dazugehorigen Darstellungen der EDX-
Messungen fiir Eisen (c), Mangan (d), Aluminium (e) und Nickel (f).

Zusitzliche TEM-Untersuchungen der zuvor genannten Ausscheidungen in Abbildung 4-11

zeigen, dass diese nicht regelos angeordnet sind, sonderen in bestimmten kristallographischen

Beziehungen zum Austenit stehen. Zudem ist in der Detailaufnahme in (b) zu sehen, dass sie

paarweise auftreten. Die zugehorigen EDX-Untersuchungen offenbaren eine Anreicherung von

Mangan und eine Abreicherung von Aluminium und Nickel. Die Ergebnisse der EDX-Unter-

suchungen und die abnehmende Dichte der Ausscheidungen in der Nihe der y-Phase, legen die

Vermutung nahe, dass es sich hierbei um eine Bildung von Clustern als Vorstufe zur y-Phase

handelt. Allerdings sind weiterfithrende Untersuchungen fiir eine genaue Bestimmung der

Phase der nadel- bzw. plattenformig erscheinenden Ausscheidungen notwendig.

Wie bereits zuvor erwéhnt, schrénkt ein hoher Anteil an y-Phase die funktionalen Eigenschaften
der Legierung erheblich ein. Allerdings ist die langsam abgekiihlte Probe frei von Rissen und
spannungsinduziertem Martensit. In anderen Formgedéchtnislegierungen wurde bereits ge-
zeigt, dass die Bildung eines feinen Saums duktiler Zweitphase auf der Korngrenze die Rissan-
félligkeit von sproden FGL erheblich reduzieren kann [93,119]. Diese Methode wurde als erstes
von Ishida, Kainuma und Mitautoren genutzt, um die Duktilitit von sproden Ni-Al-basierten
FGL zu verbessern [189,190]. Basierend auf diesen Erkenntnissen, wurde in einem weiteren
Versuch 80°C warmes Wasser als Abschreckmedium verwendet. Dadurch sollte zum einen die
Entstehung eines feinen y-Phasensaums auf der Korngrenze begiinstigt werden, zum anderen

aber auch ein erhohter Widerstand gegen Martensitbildung erreicht werden.
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Abbildung 4-12 Bambusartige Kornstruktur in Fe-Mn-AI-Ni nach einer zyklischen Wiir-
mebehandlung und anschlieffendem Abschrecken in 80°C warmen Was-
ser [177]. (a) EBSD-Orientierungsdarstellung fiir die LD. (b)-(e) SE-Auf-
nahmen der in (a) hervorgehobenen Korngrenzen, die die Bildung der
y-Phase auf den Korngrenzen zeigen. Die Wéiarmebehandlungsprozedur ist
in Abbildung 3-2 (a) dargestellt (vier Zyklen — obere Temperatur 1200°C).

In Abbildung 4-12 (a) ist die EBSD Orientierungskarte einer grobkdrnigen bambusartigen

Fe-Mn-AlI-Ni-Probe zu sehen, die nach einer zyklischen Warmebehandlung in 80°C warmen

Wasser abgeschreckt wurde. Die hervorgehobenen Bereiche in (b) — (e) zeigen SE-Aufnahmen

der jeweiligen Korngrenzen. Es wird deutlich, dass die geringere Abschreckrate, die aus der

geringfiigig hoheren Abschrecktemperatur resultiert, ausreicht, um einen 1 - 3 pm dicken
y-Phasensaum auf den Korngrenzen zu bilden. Dadurch konnen die Rissbildung sowie die Bil-
dung von spannungsinduziertem Martensit wihrend des Abschreckens erfolgreich unterdriickt
werden. Es ist allerdings anzumerken, dass es durch die reduzierte Abschreckgeschwindigkeit

auch zur Bildung der zuvor erwihnten nadel- bzw. plattenformig erscheinenden Zweitphase
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kommen kann. Eine genauere Betrachtung des Einflusses dieser Phase auf die funktionalen
Eigenschaften erfolgt in Kapitel 4.2.2. Zudem gilt es zu beachten, dass sich die Abkiihlbedin-
gungen mit der Grofe des Bauteils dndern und es bei grolen Bauteilen unabhéngig vom Ab-
schreckmedium bzw. von der Abschrecktemperatur zu lokal unterschiedlichen Abschreckbe-

dingungen kommen kann.
Einfluss von Titan und Chrom auf das Abschreckverhalten

Wie bereits anhand von Dilatometermessungen in Kapitel 4.1.1 gezeigt, stabilisieren sowohl
Chrom als auch Titan die a-Phase im Fe-Mn-Al-Ni System. Um zu tiberpriifen, wie sich die
Stabilisierung der o-Phase und eine moglicherweise gednderte Kinetik der Umwandlung auf
das Abschreckverhalten der Legierung auswirkt, wurden jeweils eine Fe-Mn-Al-Ni-Cr und
Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Probe bei 1225°C l6sungsgeglitht und anschliefend innerhalb von 240 s an
der Luft auf RT abgekiihlt. Die lichtmikroskopischen Aufnahmen in Abbildung 4-13 zeigen
reprisentative Mikrostrukturen der Proben nach der Warmebehandlung. Es wird deutlich, dass
die Bildung der y-Phase sowohl bei Fe-Mn-Al-Ni-Cr (a) als auch bei Fe-Mn-Al-Ni-Ti (b) stark
gehemmt ist. Der y-Phasensaum der Fe-Mn-Al-Ni-Ti-FGL (eingefiigte BSE-Aufnahme in (b))
weist zudem eine feinere Struktur als bei Fe-Mn-Al-Ni-Cr auf. Eine erste Untersuchung im
Korninnenbereich mittels BSE zeigte zudem keine der zuvor erwéhnten nadel- bzw. plattenfor-
mig erscheinenden Ausscheidungen bei Fe-Mn-Al-Ni-Ti. Die Beobachtungen sind in guter
Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der Dilatometermessungen aus Kapitel 4.1.1, in denen
die Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Legierung die niedrigste Ubergangstemperatur vom Einphasen- in das
Zweiphasengebiet aufwies. Dies deutet auf eine stirkere Stabilisierung der o-Phase bei
Fe-Mn-AI-Ni-Ti gegeniiber den anderen betrachteten Legierungsvarianten hin. Weder bei
Fe-Mn-Al-Ni-Ti noch bei Fe-Mn-Al-Ni-Cr sind nach dem Abkiihlen Risse oder spannungsin-

duzierter Martensit zu erkennen.

Um zu priifen, ob der y-Phasensaum auf der Korngrenze bei Fe-Mn-Al-Ni-Ti ausreicht, um die
Duktilitat an der Korngrenze in ausreichendem Maf3e zu erhohen, wurde zusitzlich ein Zugver-
such an einer Probe mit Bambusstruktur durchgefiihrt. Die entsprechende Spannung-Dehnung-
Kurve in Abbildung 4-13 (c) zeigt eine Bruchdehnung von 9,5 %. Das eingefiigte Bild der Probe
nach dem Versuch verdeutlicht anhand einer charakteristischen Korngrenze, dass die Korn-
grenzen auch nach dem Versuch intakt bleiben. Aus den gezeigten Ergebnissen kann geschluss-
folgert werden, dass die Verdnderung der chemischen Zusammensetzung ein vielversprechen-
der Weg ist, die hohe Abschreckempfindlichkeit der Fe-Mn-Al-Ni-FGL zu reduzieren und so

eine bessere Prozessierbarkeit der Legierung zu erreichen.
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Abbildung 4-13
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Mikrostruktur und mechanisches Verhalten von an Luft aus dem Ein-
phasengebiet abgekiihlten Fe-Mn-AI-Ni-Cr und Fe-Mn-AI-Ni-Ti-Pro-
ben (teilweise aus [178]). Lichtmikroskopische Aufnahmen von
(a) Fe-Mn-AI-Ni-Cr und (b) Fe-Mn-AIl-Ni-Ti nach einer Wirmebehand-
lung bei 1225°C fiir 1 h und anschliefsendem Abkiihlen an der Luft. Das
eingefiigte Bild in (b) zeigt eine vergrifierte BSE-Aufnahme einer Korn-
grenze. (c) zeigt die Spannung-Dehnung-Kurve einer Fe-Mn-AI-Ni-Ti-
Probe mit Bambusstruktur sowie eine lichtmikroskopische Aufnahme
zweier durch eine Korngrenze getrennte Korner nach dem Versuch. Die
Wdérmebehandlungsprozedur fiir (c) ist in Abbildung 3-2 (a) dargestellt.
Die obere Temperatur betrug 1225°C bei drei Wéirmebehandlungszyklen.
Die Probe wurde an der Luft abgekiihlt.

4.1.3 Einfluss der B-Ausscheidungen

Wie in Kapitel 2.2.6 beschrieben, haben die kohdrenten nanometrischen B-Ausscheidungen

(B2 — krz) einen erheblichen Einfluss auf die funktionalen Eigenschaften der

Fe-Mn-AI-Ni-FGL. Die fein verteilten Ausscheidungen verfestigen unter anderem die austeni-

tische Matrix und steigern so die Harte der Legierung [133].
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Abbildung 4-14 Zur Charakterisierung der [-Ausscheidungen in Fe-Mn-AI-Ni [191].
(a) Vickers Hérte HV1 iiber die Auslagerungszeit bei einer Auslagerungs-
temperatur von 200°C. Die Proben wurden zuvor bei 1225°C fiir 30 min
losungsgegliiht und in kaltem Wasser abgeschreckt (vgl. Abbildung
3-2 (f)). (b) Reprdsentative TEM-Aufnahme der p-Ausscheidungen in einer
dreifach zyklisch wdrmebehandelten, in 80°C warmen Wasser abge-
schreckten und anschlieffend fiir 3 h bei 200°C ausgelagerten
Fe-Mn-Al-Ni-Probe (vgl. Abbildung 3-2 (a), obere Temperatur 1200°C).

In Abbildung 4-14 ist die Vickers Harte in Abhéngigkeit der Auslagerungsdauer bei 200°C fiir
zuvor bei 1225°C fiir 30 min 16sungsgegliihte und anschlieBend in kaltem Wasser abge-
schreckte Fe-Mn-Al-Ni-Proben zu sehen. Es wird deutlich, dass die Hérte zunichst stark an-
steigt und die Kurve mit erhohter Haltezeit abflacht. Eine gute Balance aus Verfestigung der
Matrix und Erhalt der Kohdrenz zwischen Teilchen und Matrix wurde von Tseng et al. [133]
fiir eine Auslagerungszeit von 3 h bei 200°C in (001)-orientierten Einkristallen beobachtet. Al-
lerdings zeigten Ozcan et al. [173,176] bei stark (101)-texturierten Dréhten, in denen nach der
Auslagerung bei 200°C fiir 3 h eine Ausscheidungsgrofie von 6 — 9 nm vorlag, Kaltauslage-
rungseffekte, die die funktionalen Eigenschaften stark beeinflussten (vgl. Kapitel 2.2.6). In Ab-
bildung 4-14 (b) ist eine TEM-Aufnahme von einer zyklisch wiarmebehandelten, in 80°C war-
men Wasser abgeschreckten und anschlieBend fiir 3 h bei 200°C ausgelagerten Fe-Mn-Al-Ni-
Probe aus der vorliegenden Arbeit zu sehen. Die durchschnittliche Gréfe der -Teilchen liegt
zwischen 10 und 14 nm und ist damit etwas grofler als bei Tseng et al. [133] und
Ozcan et al. [173]. Dies konnte neben leichten Unterschieden in der chemischen Zusammen-
setzung auf die erhohte Abschrecktemperatur zuriickzufiihren sein. So wurde in mehreren Stu-
dien gezeigt, dass sich bereits wihrend des Abschreckens in kaltem Wasser Cluster sowie
B-Ausscheidungen in der Matrix bilden kénnen [31,133,176], d.h. die benétigte Zeit zur Aus-

scheidungsbildung ist relativ gering. Durch eine Erh6hung der Abschrecktemperatur verlangert
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sich auch die Verweildauer im fiir die Auslagerung relevanten Temperaturbereich, so dass an-
zunehmen ist, dass bereits nach dem Abschrecken grofiere Ausscheidungsteilchen als bei im
kalten Wasser abgeschreckten Proben vorhanden sind. Im Gegensatz zu den Ergebnissen von
Ozcan et al. [176] konnte an zwei nahezu gleich orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Proben mit einer
initialen Ausscheidungsgrofle zwischen 10 und 14 nm, die zum einen direkt nach der Auslage-
rung und zum anderen nach einer zusétzlichen zweijdhrigen Lagerzeit bei RT getestet wurden,
keine Verdnderung der funktionalen Eigenschaften beobachtet werden (vgl. Anhang Abbildung
A-3) [89]. Die fehlenden Kaltauslagerungseffekte in diesem Zustand sind wahrscheinlich auf
die erhohten Diffusionswege, die mit den relativ groflen Ausscheidungen bei nahezu konstan-
tem Volumenanteil verbunden sind [133], zuriickzufiihren. Eine Ausscheidungsgrofle von 10 —
14 nm scheint somit geeignet, zeitlich stabile funktionale Eigenschaften in Fe-Mn-AlI-Ni ein-
zustellen. Weitergehende Aussagen zum Einfluss der chemischen Zusammensetzung sowie

evtl. vorhandener leichter Elemente sind auf Basis der vorhandenen Daten nicht moglich.

Um darzustellen, welche Auswirkungen das Hinzulegieren weiterer Legierungselemente auf
die Ausscheidungskinetik der B-Teilchen haben kann, sind in Abbildung 4-15 ausgewéhlte
TEM-Ergebnisse eines per zyklischer Wiarmebehandlung hergestellten Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Ein-
kristalls, der nach dem Drahterodieren nochmals bei 1225°C fiir 30 min 16sungsgegliiht und in
80°C warmen Wasser abgeschreckt wurde, gezeigt. Auf Grund der eingeschrankten Kinetik des
AGG und den damit verbundenen Einschrankungen im funktionalen Verhalten polykristalliner
Zustande (vgl. Kapitel 2.2.4 und 4.1.1) wurde hingegen auf die entsprechend tiefgreifende Cha-
rakterisierung der Teilchen im Fe-Mn-Al-Ni-Cr System verzichtet. In (a) ist deutlich zu erken-
nen, dass in der 16sungsgegliihten Probe bereits -Ausscheidungen vorhanden sind. Dies wird
sowohl durch die Anreicherung von Aluminium und Nickel im EDX Linienscan (b) als auch
durch die Beugungsergebnisse (d) des in (c) markierten Bereichs deutlich. Die SAED-Auf-
nahme zeigt dabei die [001], || [001]p Orientierungsbeziehung zwischen der a- und der -Phase.

Die Grofe der Teilchen betrigt zwischen 8 und 16 nm und ist somit in einer dhnlichen GroBen-
ordnung wie bei Fe-Mn-Al-Ni nach einer Auslagerungsbehandlung von 3 h bei 200°C. Die
Ergebnisse zeigen deutlich, dass das Zulegieren von Titan nicht nur Einfluss auf die Wachs-

tumskinetik der Korner, sondern auch auf die Ausscheidungskinetik der 3-Teilchen hat.
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Abbildung 4-15  Zur Charakterisierung der f-Ausscheidungen in Fe-Mn-AI-Ni-Ti [180].
(a) STEM-Aufnahme eines per AGG erzeugten Fe-Mn-AI-Ni-Ti-Einkris-
talls der bei 1225°C fiir 30 min losungsgegliiht und anschliefiend in 80°C
warmen Wasser abgeschreckt wurde (vgl. Abbildung 3-2 (d) und (f)). Die
rote Linie kennzeichnet den Bereich des in (b)gezeigten EDX-Linienscans.
TEM-Aufnahme (c) mit dazugehoriger SAED-Aufnahme (d) des in (c) mar-
kierten Bereichs.

4.2 Funktionale Charakterisierung

Um den Einfluss der Mikrostruktur auf das funktionale Verhalten und im Speziellen auf das
pseudoelastische Verhalten zu untersuchen, werden im Folgenden Versuchsergebnisse darge-
stellt und diskutiert, die mittels komplementérer Verfahren ermittelt wurden. Dabei wurde sich
vor allem auf die Legierungssysteme Fe-Mn-Al-Ni und Fe-Mn-Al-Ni-Ti fokussiert, da eine ge-
eignete Mikrostruktur bei der Fe-Mn-Al-Ni-Cr-FGL auf Grund der eingeschrinkten Kinetik
des AGG nicht realisiert werden konnte (vgl. Kapitel 4.1.1). Im ersten Teil werden bambusartig
strukturierte Proben und Einkristalle unter quasistatischer Belastung charakterisiert und die me-
chanischen Eigenschaften mittels CLSM, DIC und Lichtmikroskopie mit der Mikrostruktur
verkniipft. Im Weiteren werden Fe-Mn-Al-Ni-Einkristalle funktional ermtidet und mittels REM
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sowie TEM untersucht, um die Mechanismen der funktionalen Ermiidung zu erforschen. Zu-
letzt werden zwei deskriptive Modelle vorgestellt, die die mikrostrukturellen Auspragungen mit

den funktionalen Merkmalen verkniipfen.

Um gute pseudoelastische Eigenschaften zu erzielen und gleichzeitig ein in zeitlicher Dimen-
sion stabiles Verhalten zu generieren, werden die mechanischen Eigenschaften, soweit nicht
anders angegeben, anhand von bei 200°C fiir 3 h ausgelagerten Fe-Mn-Al-Ni-Proben und 16-
sungsgeglithten Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Proben charakterisiert.

4.2.1 Quasistatische Charakterisierung

Die im Folgenden gezeigten und diskutierten Ergebnisse zum Einfluss der Kornorientierung
und des Charakters der GroBwinkelkorngrenzen wurden an bambusartig strukturierten
Fe-Mn-Al-Ni-Zugproben durchgefiihrt, da die Anisotropie der funktionalen Eigenschaften im
Zug stéarker als im Druck ausgeprégt ist (vgl. Kapitel 2.2.3). Details der Warmebehandlung sind
in Abbildung 3-2 (a) dargestellt (3 Zyklen, Temperatur im Einphasengebiet 1200°C, Abschrek-
temperatur 80°C). In Ergéinzung dazu wurden fiir die Untersuchung des Einflusses der Sub-
kornstrukturen einzelne Druckproben aus einem per AGG erhaltenen Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Einkris-
tall entnommen. Dadurch sollte unter anderem der Einfluss von Growinkelkorngrenzen aus-
geschlossen werden und sichergestellt werden, dass sich verzwillingter Martensit in der unter-
suchten Orientierung bildet (vgl. Kapitel 2.2.3). Zudem hatte der untersuchte Zustand eine be-
sonders hohe durchschnittliche Missorientierung der Subkornstrukturen. Als Einkristall wurde
eine der in Kapitel 4.1.1 erwdhnten 100 mm Stangen verwendet. Nach dem Drahterodieren
wurden die Proben erneut bei 1225°C fur 30 min 16sungsgegliiht und anschliefend in 80°C
warmen Wasser abgeschreckt, um Einfliisse aus dem Erodierprozess zu vermeiden. Details zur

Losungsglithbehandlung sind in Abbildung 3-2 (f) gezeigt.
Einfluss der Kornorientierung auf das pseudoelastische Verhalten

In Kapitel 2.1.4 wurde bereits dargelegt, dass die Kornorientierungen in FGL einen starken
Einfluss auf die funktionalen Eigenschaften haben. Auf Grundlage von ISTs und nachgeschal-
teten TEM-Untersuchungen, jeweils unter Betrachtung der theoretischen Umwandlungsdeh-
nungen, konnte fiir Fe-Mn-Al-Ni gezeigt werden, dass die Reversibilitit der martensitischen
Umwandlung stark mit der Bildung von entzwillingtem bzw. verzwillingtem Martensit korre-

liert (vgl. Kapitel 2.2.3).
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So wurde unter anderem in einem (001)-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Einkristall unter Zugbelas-
tung ab einer aufgebrachten Dehnung von iiber 4% eine abnehmende Reversibilitdt der marten-
sitischen Umwandlung beobachtet, wihrend in einem (123)-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Einkris-
tall unter Zugbelastung bis zum Versagen der Probe bei circa 9% aufgebrachter Dehnung eine
gute Reversibilitdt der martensitischen Umwandlung zu sehen war [71]. In ergidnzenden TEM-
Untersuchungen an einem zuvor bis 8% Dehnung belasteten (001)-orientierten Einkristall
wurde nur eine (entzwillingte) Martensitvariante beobachtet und die ausgeprégte Irreversiblitét
in der Orientierung mit dem Entzwillingen des Martensits verkniipft. Zur Untersuchung der
hohen Reversibilitdt der Umwandlung in der (123)-Orientierung wurde eine nicht ausgelagerte
und somit durch eine irreversible martensitische Umwandlung gekennzeichnete Probe bis 4%
Dehnung belastet und anschliefend im TEM charakterisiert. Dabei wurden verzwillingte Mar-
tensitvarianten beobachtet und die Befunde mit der hohen Reversibilitit der Orientierung in
Bezug gesetzt. Allerdings wurde so der Einfluss der B-Teilchen auf die Martensitvariantenaus-
wahl in der (123)-Orientierung weitgehend ausgeblendet. Um zu erforschen, warum die (001)-
orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Einkristalle bis zu einer bestimmten Dehnung eine gute Reversibili-
tat aufweisen und um zu tiberpriifen ob eine hohe Reversibilitét tatsdchlich mit der Dehnungs-
akkommodation allein durch verzwillingten Martensit verbunden ist, wurden in situ Versuche
an bambusartig strukturierten Zugproben durchgefiihrt (siche Abbildung 4-16). Die Spannung-
Dehnung-Kurven zeigen das pseudoelastische Verhalten einer Probe, in der ein nahe (101)-
orientiertes Korn umwandelt (b) und einer Probe in der ein nahe (001)-orientiertes Korn um-
wandelt (d). Im Folgenden werden diese als nahe (101)-orientierte Probe bzw. als nahe (001)-
orientierte Probe bezeichnet. Wie bereits in Kapitel 2.2.3 beschrieben, fiihren die unterschied-
lichen Orientierungen zu verschiedenen RSSF, so dass die nahe (001)-orientierte Probe eine
geringere Umwandlungsspannung 6eit im Vergleich zur nahe (101)-orientierten Probe auf-
weist. Wird die Reversiblitdt der Dehnung betrachtet, zeigt sich eine hohe Reversibilitét in der
Probe, in der das nahe (101)-orientierte Korn martensitisch umgewandelt ist und eine teilweise

Reversibilitét in der Probe, in der das rechte, nahe (001)-orientierte Korn umgewandelt ist.
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Abbildung 4-16  Funktionale Eigenschaften von Fe-Mn-AI-Ni-Proben mit unterschiedli-
chen Orientierungen [192]. EBSD-Orientierungsdarstellung in LD (a)
und dazugehdérige Spannung-Dehnung-Kurve bis 7% aufgebrachter Deh-
nung (b) einer nahe (101 )-orientierten Bambusprobe, EBSD-Orientie-
rungsdarstellung in LD (c) sowie dazugehorige Spannung-Dehnung-
Kurve bis 8 % aufgebrachter Dehnung (d) einer nahe (001 )-orientierten
Bambusprobe.

CLSM-Ubersichtsaufnahmen der in Abbildung 4-16 (a) gezeigten Probe im belasteten Zustand
bei 7% Dehnung und nach der Entlastung sind in Abbildung 4-17 (a) bzw. (b) dargestellt. In
guter Ubereinstimmung mit den mechanischen Kurven, ist die mit der martensitischen Um-
wandlung verbundene Topographie (a) nach der Entlastung (b) nicht mehr sichtbar. Anhand
der Aufnahme im belasteten Zustand wird zudem deutlich, dass innerhalb des Korns nur Mar-
tensitplatten einer Orientierung entstehen, so dass sich eine einheitliche martensitische Phasen-
front bilden kann. Die Martensitplatten konnen dabei, wie bereits in Kapitel 2.1.1 beschrieben,
aus mehreren Martensitvarianten bestehen. In Abbildung 4-17 (c) ist die Auswertung der mittels
DIC ermittelten lokalen Dehnungverteilung in LD des in Abbildung 4-17 (a) gekennzeichneten
Bereichs dargestellt. Da die Dehnung in FGL hauptséchlich lokal durch die martensitische Um-
wandlung akkommodiert wird (vgl. Kapitel 2.1.3), unterscheidet sich der Betrag der lokalen
Dehnung von der globalen Dehnung. Die in dem dargestellten Bereich per DIC maximal ge-
messene Dehnung betrigt 9,2 %. Um eine Zuordnung der Martensitplatte zu einer verzwilling-
ten bzw. entzwillingten Struktur zu erlauben, kann die maximal gemessene Dehnung (lokale

Betrdge) mit den theoretisch berechneten Umwandlungsdehnungen dieser Orientierung (vgl.
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Kapitel 2.2.3) verglichen werden. So betrdgt die theoretische Umwandlungsdehnung fiir den
Fall, dass sich verzwillingter Martensit bildet 9 — 9,5 % und fiir den Fall, dass sich entzwillingter
Martensit bildet 12 — 14 %. Es ist offensichtlich, dass die durch die Martensitplatten akkommo-
dierte Dehnung nahezu identisch mit der theoretischen Umwandlungsdehnung des verzwilling-
ten Martensits ist. Trotz anderer Effekte, die die lokale Dehnungsmessung beinflussen, wie z.B.
der elastische Dehnungsanteil, eine mogliche Plastifizierung oder die hohe Topographie wéh-
rend der Umwandlung (da nur 2D-Informationen ausgewertet werden), sind die gezeigten Er-

gebnisse ein starkes Indiz dafiir, dass sich in dieser Orientierung verzwillingter Martensit bildet,

der mit einer hohen Reversbilitdt der Umwandlung einhergeht.

Abbildung 4-17  In situ Charakterisierung der in Abbildung 4-16 (a) dargestellten nahe
(101 )-orientierten Probe [192]. CLSM-Ubersichtsaufnahmen der Probe
im belasteten (a) und entlasteten (b) Zustand. (c) Lokale Dehnungsvertei-
lung des in (a) markierten Bereichs.

Die CLSM-Ubersichtsaufnahme in Abbildung 4-18 (a) zeigt, dass sich bei 5 % aufgebrachter
Dehnung in der in Abbildung 4-16 (c) dargestellten nahe (001)-orientierten Probe zundchst
viele unterschiedlich orientierte Martensitplatten bilden, die mit einer sichtbaren Topogra-
phiednderungen verbunden sind. Bei der maximalen Belastung von 8 % Dehnung (b) entsteht
dann um die mit B gekennzeichnete Stelle ein optisch einheitlich aussehender Bereich, in dem
nicht mehr zwischen einzelnen Martensitplatten differenziert werden kann. Dieser Bereich ist
dariiber hinaus durch eine deutliche Einschniirung der Probe gekennzeichnet. Wird die Probe
entlastet (c), zeigt sich an der Stelle der Einschniirung ein hohes MaB an Irriversibilitit, wohin-
gegen einzelne Martensitplatten auflerhalb des eingeschniirten Bereichs nach der Entlastung
reversibel riickumwandeln. Die teilweise Riickumwandlung einzelner Bereiche korreliert gut
mit der in Abbildung 4-16 (d) dargestellten Spannung-Dehnung-Kurve, die eine teilweise Re-
versibilitit der Umwandlung zeigt. Zur genaueren Analyse der Ergebnisse wurden die lokalen

Dehnungen in LD mittels DIC in den in Abbildung 4-18 (b) mit A und B gekennzeichneten
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Bereichen bestimmt (siche Abbildung 4-18 (d) und (e)). Wéahrend die maximal gemessene Deh-
nung in dem mit A gekennzeichneten reversiblen Bereich bei circa 11,4 % liegt, ist die maximal
gemessene Dehnung in dem mit B gekennzeichneten irreversiblen Bereich mit circa 23,3 %
deutlich groBer. Ein Vergleich der Werte mit den theoretischen Umwandlungsdehnungen fiir
diese Orientierung zeigt, dass die gemessene Dehnung im reversiblen Bereich anndhernd mit
der theoretischen Umwandlungsdehnung des verzwillingten Zustands (10,5 — 11 %) {iberein-

stimmt, wohingegen die gemessene Dehnung im irreversiblen Bereich anndhernd mit der theo-

retischen Umwandlungsdehnung des entzwillingten Zustands (26 %) tibereinstimmt.
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Abbildung 4-18  In situ Charakterisierung der in Abbildung 4-16 (c) dargestellten nahe
(001 }-orientierten Probe [192]. CLSM-Ubersichtsaufnahmen der Probe
bei (a) 5 % Belastung , (b) 8 % Belastung und im (c) entlasteten Zustand.
(d) und (e) zeigen lokale Dehnungsverteilungen der in (b) markierten Be-
reiche. Die blau gestrichelten Linien in (a), (b) und (c) kennzeichnen die
Korngrenze.

Zwar sind die gemessenen Dehnungswerte wiederum durch die bereits zuvor angesprochenen

Effekte tiberlagert, es ist jedoch naheliegend, dass sich zunéchst verzwillingter Martensit im

Geflige bildet, der bei fortschreitender Belastung entzwillingt und somit eine irreversible Ver-

formung der Probe zur Folge hat. Wie in den CSLM-Ubersichtsaufnahmen zu sehen, ist die

Entzwillingung dabei mit einer Umorientierung der einzelnen Martensitplatten zu einem ein-

heitlichen martensitischen Bereich und mit einer deutlich sichtbaren Einschniirung der Probe

verbunden.
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Einfluss von GroBBwinkelkorngrenzen auf das pseudoelastische Verhalten von

bambusartigen Strukturen

Trotz der Moglichkeit auch groe Einkristalle mittels AGG herzustellen, sind bambusartige
Strukturen nicht zuletzt im Hinblick auf Bauteilgroenbegrenzungen und sicherer Prozessier-
barkeit von grolem Interesse fiir mogliche Anwendungen. Aus diesem Grund ist es wichtig,
den Einfluss von Korngrenzen auf das pseudoelastische Verhalten in bambusartigen Strukturen
zu untersuchen. Insbesondere Ueland und Schuh [117-119,193] erforschten in ihren Arbeiten
bereits den Einfluss von Korngrenzen in Cu-Al-Ni- und Cu-Zn-Al-FGL-Drihten. Dabei fanden
sie heraus, dass die Korner in bambusartigen Strukturen sequentiell aktiviert werden und die
martensitische Umwandlung zunichst bevorzugt innerhalb eines Korns ablauft. Erreichte eine
Umwandlungsfront die Korngrenze zu einem benachbarten Korn, wandelten die Bereiche in
der Nidhe der Korngrenze nur partiell um und es entstanden zusétzliche Martensitplatten mit
anderer Orientierung. Auch im benachbarten Korn fand zunéchst eine partielle Umwandlung in
der Nihe der Korngrenzen statt, bevor die Dehnung wiederum bevorzugt innerhalb des Korns
akkommodiert wurde. Im Vergleich zu den von Ueland und Schuh untersuchten Legierungen
ist die Umwandlung in Fe-Mn-AI-Ni oftmals schlagartig, d.h. groBe Martensitplatten wandeln
unmittelbar um und es ist zundchst keine wachsende Phasenfront zu beobachten. Diese Um-
wandlungsereignisse sind hdufig mit einem plotzlichen Abfall der mechanischen Spannung ver-
bunden [173,177]. Um zu erforschen, ob das Umwandlungsverhalten an den Korngrenzen von
Proben mit Bambusstrukturen Auswirkungen auf das funktionale Verhalten hat, wurden in situ
Zugversuche an zwei Fe-Mn-Al-Ni Proben, die durch unterschiedliche Missorientierungen zwi-
schen den beteiligten Kornern gekennzeichnet waren, durchgefiihrt. Dabei wird im Rahmen
dieser Arbeit Bezug zum Winkel der Missorientierung genommen und keine weitere Analyse

der Missorientierungen durchgefiihrt.
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Abbildung 4-19 Funktionale Eigenschaften einer Fe-Mn-AIl-Ni-Probe mit geringer Mis-
sorientierung gwischen den Kéornern [192]. (a) EBSD-Orientierungsdar-
stellung der in Abbildung 4-16 (c) und (d) dargestellten Probe in LD mit
einem durch einen weifsen Rahmen hervorgehobenen Bereich, in dem die
in situ Charakterisierung der Korngrenze erfolgte. (b) Zugehorige
(001)-Polfigur, die die Orientierung der an der Umwandlung beteiligten
Korner zeigt. (c) Spannung-Dehnung-Kurve mit einer maximalen Belas-
tung von 18 % Dehnung. Die einzelnen Pole in (b) sind durch farbige
Kreise den Kornern in (a) zugeordnet.

In Abbildung 4-19 ist die die EBSD-Orientierungskarte (a), die dazugehéorige (001)-Polfigur
der an der Umwandlung beteiligten Korner (b) sowie die Spannung-Dehnung-Kurve bis zu ei-
ner maximalen Dehnung von 18% (c) der bereits zuvor untersuchten Zugprobe dargestellt. Die
dabei untersuchte Korngrenze zwischen den beiden nahe (001)-orientierten Kdrnern hat eine
Missorientierung von 23°. Es ist ersichtlich, dass die Probe nach der erneuten Belastung ein
dhnliches Spannungsplateau wie zuvor ausbildet und nur eine geringe Reversibilitat der Deh-
nung nach der Entlastung der Probe auftritt. In Abbildung 4-20 (a) ist eine CLSM-Ubersichts-
aufnahme des in Abbildung 4-19 (a) wei3 gekennzeichneten Bereichs der Probe im belasteten
Zustand bei 18 % Dehnung zu sehen. Insbesondere im Bereich der blau gestrichelten Korn-
grenze ist zu erkennen, dass die durch Topographiednderungen gekennzeichneten Martensit-
platten fast ohne Anderung der Orientierung iiber die Korngrenzen hinweg verlaufen. Dies steht
im Gegensatz zu den Beobachtungen von Ueland und Schuh [117-119,193], in denen die Korn-
grenzen zwar einen Einfluss auf die Auswahl der Orientierungen der Martensitplatten innerhalb

der einzelnen Kornern haben, die gleich orientierten Platten aber nicht korngrenziibergreifend



Ergebnisse & Diskussion 83

auftraten. Trotz der korngrenziibergreifenden Martensitplatten schreitet die Umwandlung, wie
in Abbildung 4-20 (a) zu sehen, nicht von der Korngrenze ausgehend voran, sondern, dhnlich

wie auch von Ueland und Schuh berichtet, im Korninneren. Dies wird durch die mit einem

schwarzen Pfeil markierte Martensitplatte im Inneren des Korns deutlich.

Abbildung 4-20 CLSM-Ubersichtsaufnahmen der in Abbildung 4-19 (a) dargestellten
Probe [192]. Die Aufnahme (a) zeigt die Probe bei 18 % Dehnung und (b)
nach der anschlieffenden Entlastung. Das weifSe Kdstchen in (a) markiert
die Stelle der Detailaufnahme in Abbildung 4-21 (a). Korngrenzen sind
durch blau gestrichelte Linien gekennzeichnet. Der schwarze Pfeil zeigt
auf eine Martensitplatte im zuletzt aktivierten Korn, die eine reversible
Umwandlung zeigt.

Nach der Entlastung (Abbildung 4-20 (b)) ist der durch den schwarzen Pfeil markierte Bereich
reversibel zuriick umgewandelt, wohingegen die Betrachtung der Korngrenze offenbart, dass
sowohl im zuletzt als auch im zuerst umgewandelten Korn im Bereich der Korngrenze eine
Vielzahl an Martensitplatten zuriickbleibt. Ein Abgleich der in situ Beobachtungen mit der
Spannung-Dehnung-Kurve aus Abbildung 4-19 (b) zeigt, dass die plotzliche Umwandlung der
Martensitplatte innerhalb des zuletzt aktivierten Korns einem Abfallen der Spannung kurz vor
Ende der Belastung zugeordnet werden kann. Die Riickumwandlung in diesem Bereich fiihrt
dann wiederum zu einem Spannungsplateau bei der Entlastung der Probe. Zur genaueren Un-
tersuchung des Korngrenzbereichs ist in Abbildung 4-21 (a) der in Abbildung 4-20 (a) mar-
kierte Ausschnitt der Korngrenze im belasteten Zustand dargestellt. In dieser Abbildung wird

deutlich, dass es trotz der geringen Missorientierung zwischen den Kornern zu Stoérungen im
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Bereich der Korngrenze kommt, die mit der Bildung von zusétzlichen Martensitplatten mit ab-
weichender Orientierung verbunden sind. Um zu priifen, ob die Irreversiblitit im Bereich der
Korngrenze auf eine Entzwilligung des Martensits oder auf die mit der Korngrenze verbunde-
nen Spannungskonzentrationen zuriickzufiihren ist, sind in Abbildung 4-21 (b) und (c) per DIC

ermittelte lokale Dehnungsverteilungen in LD im belasteten und entlasteten Zustand des in (a)

rot markierten Bereichs gezeigt.
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Abbildung 4-21 CLSM-Detailaufnahme und Auswertung der lokalen Dehnungsvertei-
lung an der Korngrenze [192]. (a) Detailaufnahme des in Abbildung
4-20 (a) weifs gekennzeichneten Bereichs. DIC-Dehnungsdarstellung in
LD fiir den in (a) rot markierten Bereich im belasteten Zustand bei 18 %
Dehnung (b) und im entlasteten Zustand (c).

Im belasteten Zustand liegt die maximal gemessene Dehnung auf beiden Seiten der Korngrenze
zwischen 10 und 12 % und damit im Bereich der theoretischen Umwandlungsdehnung fiir den
verzwillingten Martensit. Im rechten Teil der Abbildung ist zudem eine weitere Martensitplatte
zu sehen, deren lokale Dehnung lediglich circa 6 % betrégt. Die niedrige lokale Dehnung dieser
Martensitplatte deutet darauf hin, dass sich in der Néhe der Korngrenze auch Martensitplatten
bilden, die keine fiir die Kornorientierung bevorzugte Orientierung aufweisen. Die Auswertung
des entlasteten Zustands zeigt, dass keine der beiden Martensitplatten reversibel ist. Auf Grund
der Ergebnisse ist anzunehmen, dass trotz der geringen Missorientierung der beteiligten Korner
in der Nédhe der Korngrenze sowohl lokale Spannungskonzentrationen, die zu ungiinstig orien-
tierten Martensitplatten fiihren, als auch hohe Defektdichten vorliegen, die eine hohe Irrever-

siblitdt zur Folge haben.
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Abbildung 4-22 Funktionale Eigenschaften einer Fe-Mn-AI-Ni-Probe mit hoher Miss-
orientierung zwischen den Kornern [192]. (a) EBSD-Orientierungsdar-
stellung der Probe in LD mit einem durch einen weifen Rahmen hervor-
gehobenen Bereich, in dem die in situ Charakterisierung der Korngrenze
erfolgte. (b) Zugehorige (001)-Polfigur, die die Orientierung der an der
Umwandlung beteiligten Kérner zeigt. (c) Spannung-Dehnung-Kurve mit
einer maximalen Belastung von 5,5 % Dehnung. Die einzelnen Pole in (b)
sind durch farbige Kreise den Kornern in (a) zugeordnet.

In Abbildung 4-22 ist die EBSD-Orierntierungsdarstellung (a), die zugehdorige (001)-Polfigur
der an der Umwandlung beteiligten Korner (b) sowie die Spannung-Dehnung-Kurve mit einer
maximalen Belastung von 5,5 % Dehnung (c) einer weiteren Zugprobe dargestellt. Die hier
betrachtete, in Abbildung 4-22 (a) weill markierte Korngrenze hat eine Missorientierung
von 60°. Wie in Abbildung 4-23 (a) dargestellt, wandelt zunichst das linke Korn um, ehe bei
weiterer Belastung innerhalb des rechten Korns eine neue Martensitplatte auftritt (schwarzer
Pfeil). Auch in dieser Probe treten Martensitplatten auf, die scheinbar iiber die Korngrenze hin-
weg verlaufen. Im entlasteten Zustand sind beide Kérner durch eine hohe Reversiblitit der Um-
wandlung gekennzeichnet. Dies wird sowohl durch die Spannung-Dehnung-Hysterese in Ab-

bildung 4-22 (¢) als auch durch die CLSM-Ubersichtsaufnahme in Abbildung 4-23 (b) deutlich.
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Abbildung 4-23 CLSM-Ubersichtsaufnahmen der in Abbildung 4-22 (a) dargestellten
Probe [192]. (a) Probe bei 5.5% Dehnung und (b) nach der anschlief3en-
den Entlastung. Das weifSe Kdstchen in (a) markiert die Stelle der De-
tailaufnahme in Abbildung 4-24 (a). Korngrenzen sind durch blau gestri-

chelte Linien gekennzeichnet. Der schwarze Pfeil markiert eine Martensit-
platte im zuletzt aktivierten Korn, die eine reversible Umwandlung zeigt.

Eine Detailaufhahme der Korngrenze im belasteten Zustand ist in Abbildung 4-24 (a) darge-
stellt. Aus der Aufnahme geht hervor, dass die Spannungskonzentrationen an der Korngrenze
im oberen Teil des Ausschnitts durch unterschiedlich orientierte Martensitplatten akkommo-
diert werden. Dies konnte insbesondere auf den nicht senkrecht zur Belastungsrichtung stehen-
den Verlauf der Korngrenze im oberen Teil der Probe zuriickzufiihren sein, der lokal zu dhnli-
chen Spannungszustinden wie die in Kapitel 2.1.5 erwéhnten Triplepunkte fiihren kann. Im
Gegensatz dazu verlaufen die Martensitplatten in der Kornmitte iiber die Korngrenze hinweg
und reichen bis zu 400 um in das rechte Korn hinein. Sowohl in der Detailaufnahme in (a) als
auch in der vergroBerten Ansicht des rot markierten Bereichs in (b) zeigt sich, dass die Uber-
tragung der Martensitplatten in das benachbarte Korn mit starken Stérungen und der Bildung
zusitzlicher, anders orientierter Martensitplatten verbunden ist. Dies deutet darauf hin, dass
sich, auch im Hinblick auf die hohe Missorientierung zwischen den Kornern, ungiinstig orien-

tierte Martensitplatten bilden miissen, um die inneren Spannungen abzubauen.
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Abbildung 4-24 CLSM-Detailaufnahme und Auswertung der lokalen Dehnungsvertei-
lung an der Korngrenze [192]. (a) Aufnahme des in Abbildung 4-23 (a)
weif} gekennzeichneten Bereichs. (b) CLSM-Detailaufnahme des in (a) rot
markierten Bereichs im belasteten Zustand. (c) DIC-Dehnungsdarstellung
in LD fiir denselben rot markierten Bereich im entlasteten Zustand. Die
Korngrenze ist in (a) durch eine blaue gestrichelte Linie gekennzeichnet.

In (c) ist die lokal gemessene Dehnungsverteilung in LD des in (a) rot markierten Bereichs im
entlasteten Zustand zu sehen. Es zeigt sich, dass die Umwandlung im linken Korn vollstindig
reversibel verlduft, wiahrend im rechten Korn eine hohe Restdehnung in den zuvor martensitisch
umgewandelten Bereichen auftritt. Die Ergebnisse offenbaren, dass die irreversible Umwand-
lung in diesem Bereich mit den starken Storungen und den damit verbundenen Spannungsiiber-
héhungen sowie mit der Akkommodation der Spannungen durch ungiinstig orientierte Marten-

sitplatten verbunden ist.

Die Beobachtungen aus den zwei untersuchten Proben legen dar, dass unabhéngig von der Mis-
sorientierung der beteiligten Korner Spannungskonzentrationen an den Korngrenzen auftreten,
die zur Bildung ungiinstig orientierter Martensitplatten entlang der Korngrenzen beitragen. Ins-
besondere dort, wo Martensitplatten auf eine Korngrenze treffen und ein Ubertrag in das be-
nachbarte Korn stattfindet, werden die Spannungskonzentrationen durch die Entstehung von
neuen, jedoch irreversiblen Martensitplatten abgebaut. Stellt sich ein stabiler Zustand an den
Korngrenzen ein, findet die weitere Umwandlung bevorzugt innerhalb der neu aktivierten Kor-

ner statt.

Einfluss von Kleinwinkelkorngrenzen auf das pseudoelastische Verhalten von

bambusartigen Strukturen

Das vorangegangene Kapitel zeigt deutlich, dass Growinkelkorngrenzen unabhéging von der
Missorientierung der beteiligten Korner einen erheblichen Einfluss auf das funktionale Verhal-
ten von bambusartig strukturierten Proben haben. Nach dem AGG konnen aber auch Subkorn-

strukturen mit sehr kleinen Missorientierungen innerhalb der Korner bestehen bleiben. Dies ist



88 Ergebnisse & Diskussion

insbesondere in den Bereichen der Fall, in denen kein Kornwachstum wihrend des letzten War-
mebehandlungszyklus mehr stattfindet [180]. Um zu priifen, ob auch solche Subkornstrukturen
einen Einfluss auf die funktionalen Eigenschaften haben, wurden in situ Druckversuche an ein-
kristallinen Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Proben durchgefiihrt. Die dazu genutzten Proben zeichneten sich
insbesondere durch die sehr hohen Umwandlungsspannungen ocit im Vergleich zu
Fe-Mn-Al-Ni [178] und durch die relativ grolen Missorientierungen der Subkornstrukturen von
etwa 3° aus [180], so dass bewusst ein besonders kritischer Zustand betrachtet wurde. Durch
die Verwendung von Einkristallen wurde der Einfluss von GroBwinkelkorngrenzen ausge-
schlossen. Um eine gute Reversibilitdt auf Grund der Orientierung der Probe zu gewahrleisten,
wurde die Orientierung so gewihlt, dass die Bildung von verzwillingtem Martensit im Druck

bevorzugt stattfinden sollte [73].
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Abbildung 4-25  In situ Untersuchungen zum Einfluss von Subkornstrukturen auf das
pseudoelastische Verhalten von per AGG hergestellten Fe-Mn-AI-Ni-Ti-
Einkristallen [180]. (a) Spannung-Dehnung-Diagramme bis 4% aufge-
brachter Dehnung fiir einkristalline Fe-Mn-Al-Ni-Ti-Druckproben
ohne (links) und mit (rechts) hoher Subkorndichte. Lichtmikroskopische
Aufnahmen zeigen die Topographieentwicklung im belasteten (b) und ent-
lasteten (c) Zustand der Probe mit hoher Subkorndichte (im Spannung-
Dehnung-Diagramm durch rote Kreuze markiert). Die IPF in (a) zeigt die
Orientierung der Einkristalle in LD.

In Abbildung 4-25 (a) sind die Spannung-Dehnung-Diagramme von zwei bis 4 % Dehnung
belasteten Druckproben, die demselben mittels AGG hergestelltem Einkristall entnommen wur-
den, dargestellt. Dabei wurde mittels EBSD-Untersuchungen sichergestellt, dass eine der Pro-

ben keine Subkornstrukturen aufwies, wihrend die andere durch eine hohe Dichte an Subkorn-

strukturen charakterisiert war.
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Der Vergleich des pseudoelastischen Verhaltens beider Proben verdeutlicht, dass die Probe
ohne Subkornstrukturen eine niedrigere Umwandlungsspannung Gerit, eine geringere Span-
nungshysterese Acn sowie eine deutlich bessere Reversibilitit der Dehnung aufweist als die
Probe mit Subkornstrukturen. Im Gegensatz zu der nahezu vollstindig reversiblen Umwand-
lung der Probe ohne Subkornstrukturen betrégt die irreversible Dehnung &;;r der Probe mit Sub-
kornstrukturen 0,85%. Die grofle Spannungshysterese der Probe mit Subkornstrukturen ist zu-
dem ein Hinweis auf eine erhhte Versetzungsaktivitit und einen erhdhten Widerstand gegen
die Riickumwandlung. Dies konnte unter anderem auch in Co-Ni-Ga-Einkristallen gezeigt wer-
den [138]. In (b) und (c) sind lichtmikroskopische Aufnahmen der Probenoberfliche des Ein-
kristalls mit Subkornstrukturen im belasteten Zustand und nach der Entlastung zu sehen. Im
belasteten Zustand kdnnen starke Topographieunterschiede innerhalb der Martensitplatten so-
wie in der Ndhe der Martensitplatten beobachtet werden. Zudem sind die Subkornstrukturen
innerhalb der Martensitplatten deutlich sichtbar, da diese oftmals mit der Bildung zusétzlicher
Martensitplatten verbunden sind. Nach der Entlastung bleibt die Topographie insbesondere im
Bereich der martensitischen Umwandlung bestehen. Die hohe Irreversiblitit der Probe kann
somit basierend auf diesen Ergebnissen auf die Wechselwirkung des Martensits mit den Sub-

kornstrukturen zuriickgefiihrt werden.
4.2.2 Funktionale Ermiidung

Neben dem Einfluss der Kornorientierung, der Growinkelkorngrenzen und der Subkornstruk-
turen, die bereits ab dem ersten Belastungszyklus Auswirkungen auf die funktionalen Eigen-
schaften haben, existieren weitere Faktoren, die teilweise erst bei einer sich wiederholenden
Belastung zur wahrnehmbaren Schidigung des funktionalen Verhaltens fiihren. In Abbildung
4-26 sind die Spannung-Dehnung-Diagramme ausgewdéhlter Zyklen von (001)-orientierten
Fe-Mn-Al-Ni-Einkristallen unter Druck- (links) und Zugbelastung (rechts) zu sehen. Um den
zuvor diskutierten Einfluss der durch das AGG eingebrachten Subkornstrukturen zu vermeiden,
wurden die Einkristalle anders als zuvor mittels Bridgman-Stockbarger-Methode [140,141]
hergestellt. Die Einkristalle wurden zudem vor der Auslagerung bei 1200°C fiir 24 h 16sungs-
gegliiht, um eine homogene Verteilung der Legierungselemente zu gewihrleisten (vgl. Abbil-

dung 3-2 (g)).

Die in jedem Zyklus bis 7 % Dehnung belastete Druckprobe weist zunéchst einen hohen Grad
an Reversbilitét auf, der mit fortschreitender Zyklenzahl jedoch kontinuierlich abnimmt, so dass
nach 25 Zyklen eine irreversible Dehnung von 2 % zuriickbleibt. Die kritische Umwandlungs-

spannung Gerit betriigt im ersten Zyklus circa 420 MPa und ist damit in guter Ubereinstimmung
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mit den Ergebnissen von Tseng et al. [133] fiir (001)-orientierte Einkristalle unter Druckbelas-
tung, die ebenfalls bei 200°C fiir 3 h ausgelagert wurden. Im Gegensatz zu anderen FGL, bei
denen die Umwandlungsspannung ab dem ersten Zyklus kontinuierlich absinkt (vgl. Kapi-
tel 2.1.4), bleibt die Umwandlungsspannung in der untersuchten Probe zunichst relativ kon-
stant, ehe sie, wie in Zyklus 25 deutlich wird, absinkt. Bei der Betrachtung der Spannungen bei
maximaler Dehnung fallt auf, dass diese sich zwischen dem erstem und 25tem Zyklus um etwa
50 MPa erhoht.

Im Gegensatz zur Druckprobe wurde die Zugprobe nur bis 3,5 % Dehnung belastet, um eine
moglichst hohe Reversibilitit im ersten Zyklus zu gewéhrleisten (vgl. Kapitel 4.2.1). Allerdings
weist die Zugprobe trotz geringerer Belastung bereits im ersten Zyklus einen hohen Grad an
Irreversiblitdt der Dehnung von etwa 0,5 % sowie eine grofle Spannungshysterese von ungefahr
430 MPa auf. Dies ist in guter Ubereinstimmung mit den zuvor gezeigten Ergebnissen und
Daten in der Literatur [71], die ebenfalls nur eine teilweise Reversibilitit der Umwandlung und
eine grofe Spannungshysterese zeigen. Die pseudoelastischen Eigenschaften gehen innerhalb
weniger Zyklen vollstdndig verloren und die kritische Umwandlungsspannung ot sinkt stark
ab.

800

Fe-Mn-Al-Ni Single Crystals: 1200°C 20h + 200°C 3h
700 A
600 - X

{001} compression ' {001) tension
500 - PO oy

Stress, MPa

—cycle 1

——-cycle 2
— === cycle &
1% cycle 25
L L L L
Strain, %

Abbildung 4-26 Funktionale Ermiidungsversuche von (001 }-orientierten Fe-Mn-AI-Ni-
Einkristallen unter Druck und Zug (teilweise aus [179]). Die links ge-
zeigte Druckprobe wurde bis 7 % nomineller Dehnung belastet, wihrend
die rechts gezeigte Zugprobe mit 3,5 % Dehnung belastet wurde. Darge-
stellt sind Spannung-Dehnung-Diagramme des ersten, zweiten, sechsten
und 25ten Zyklus.
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Zur detailierten Analyse der funktionalen Ermiidung sind in Abbildung 4-27 in situ Aufnahmen

der Druckprobe im belasteten Zustand wiahrend des ersten, des sechsten und des 25ten Zyklus

dargestellt. Anhand des unterschiedlichen Kontrastes von Austenit (hell) und Martensit (dun-

kel) in der SE-Ubersichtsaufnahme des ersten Zyklus (oben links) wird deutlich, dass die Deh-

nung im gezeigten Bereich zundchst hauptsachlich durch Martensitplatten mit zwei unter-

schiedlichen Orientierungen akkommodiert wird (P1 und P2). In den weiteren Zyklen bilden

sich Martensitplatten in zuvor nicht umgewandelten Bereichen und im 25ten Zyklus hat es

schlieBlich den Anschein, als sei nahezu die gesamte Probe an der martensitischen Umwand-

lung beteiligt.

Cyclel

Abbildung 4-27

Cycle & 50 um Cycle 25 50 um

50 um

In situ SE- und EBSD 1Q-Aufnahmen der in Abbildung 4-26 gezeigten
(001 )-orientierten  Fe-Mn-AIl-Ni-Druckprobe im belasteten Zu-
stand [194]. Die obere Reihe zeigt SE-Ubersichtsaufnahmen des ersten,
sechsten und 25ten Zyklus. Die EBSD 1Q-Aufnahmen in der unteren Reihe
zeigen Detailaufnahmen aus den gleichen Zyklen. Die roten Pfeile dienen
der Orientierung und zeigen, dass in den REM-Aufnahmen bzw. EBSD 1Q-
Aufnahmen jeweils der gleiche Bereich betrachtet wurde. Im oberen linken
Bild sind die Orientierungen der Martensitplatten griin und gelb markiert
sowie die LD angegeben.

Die EBSD IQ-Darstellungen in der unteren Reihe zeigen einen deutlich kleineren Probenaus-

schnitt. Anhand der Aufnahmen wird deutlich, dass die in den ersten Zyklen umgewandelten

Bereiche, die auf Grund der starken Verzerrung des Gitters dunkel erscheinen, in den folgenden
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Zyklen nur teilweise reaktiviert werden. Stattdessen werden immer feinere Martensitstrukturen
in zuvor nicht umgewandelten Bereichen gebildet. Zudem sind bereits im ersten Zyklus deutli-
che Stérungen innerhalb des Martensits zu erkennen, die teilweise zur Stabilisierung des Mar-
tensits beitragen und in den folgenden Zyklen zu einer verstarkten Zerkliiftung der Marten-

sitstrukturen fiihren.

Die Ergebnisse verdeutlichen, dass bereits aktivierte Bereiche in nachfolgenden Zyklen teil-
weise einen hohen Widerstand gegen eine erneute martensitische Umwandlung ausbilden. Es
ist dann energetisch giinstiger, den Martensit an anderer Stelle als zuvor zu bilden. Die voran-
schreitende Degradation iiber die Probe hinweg ist ungewdhnlich, da normalerweise, wie in
Kapitel 2.1.4 beschrieben, die Bildung von Versetzungsstrukturen die erneute martensitische
Umwandlung erleichtert und letztendlich den Martensit stabilisiert. Dies ist mit einer Absen-
kung der kritischen Umwandlungsspannung Gerit im Spannung-Dehnung-Diagramm verbunden,
welche in Fe-Mn-Al-Ni zum Teil nicht zu beobachten ist (vgl. Anhang Abbildung A-4) [88].
Ein dhnliches Verhalten wie in Fe-Mn-Al-Ni wurde bislang nur in thermisch zykliertem Ni-Ti
beobachtet [195]. Dort wurde die erschwerte Nukleation derselben Martensitnadeln in nachfol-
genden thermischen Zyklen der Bildung von Versetzungsstrukturen in der Ndhe des Martensits
zugeordnet, welche zu einer Erschwerung der wiederholten Umwandlung fiihrten. Schlieflich

waren andere Martensitnadeln im Stande, vor den bereits zuvor aktivierten Martensitnadeln

umzuwandeln.

Abbildung 4-28 BSE-Aufnahmen der (001 )-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Druckprobe nach
dem Versuch [194]. (a) BSE-Aufnahme der nadel- bzw. plattenformigen
Ausscheidungen im austenitischen Bereich. (b) Interaktion der Ausschei-
dungen mit gepinnten Martensitstrukturen. Die griinen und blauen Linien
verdeutlichen die Orientierungen der Ausscheidungen. Die roten Pfeile
markieren reprdsentative Punkte, an denen die Ausscheidungen mit dem
gepinnten Martensit interagieren.
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In Abbildung 4-28 sind BSE-Aufnahmen der Druckprobe nach der funktionalen Ermiidung dar-
gestellt. Der austenitische Bereich in (a) zeigt deutlich, dass in der Matrix spezifisch ausgerich-
tete nadel- bzw. plattenformige Ausscheidungen vorhanden sind, die eine starke Ahnlichkeit zu
den in Kapitel 4.1.2 gezeigten Ausscheidungen haben. In der BSE-Aufnahme in (b) sind wie-
derum nadel- bzw. plattenformige Teilchen zu sehen, die in Grofle und Ausrichtung den in (a)
gezeigten Ausscheidungen entsprechen. Dies ist durch die griinen und blauen Linien verdeut-
licht, die in beiden Aufhahmen die gleiche Ausrichtung und nominelle Lange aufweisen. Mit-
tels der roten Pfeile sind einige Stellen markiert, an denen die Ausscheidungen mit dem gepinn-
ten Martensit interagieren. Es ist anzunehmen, dass die Ausscheidung-Martensit-Interaktion,
dhnlich wie die in Kapitel 2.1.4 beschriebene Martensit-Martensit-Interaktion, zu einer erhoh-
ten lokalen Degradation beitragt. Moglicherweise besteht dabei eine Verbindung zu den in den
EBSD IQ-Aufnahmen gezeigten Stérungen und somit auch zu dem progressiven Degradations-
verhalten. Allerdings sind fiir eine abschliessende Klarung weitere mikrostrutkurelle Untersu-

chungen notwendig.

Cycle 1 250 pm Cycle 6 250 pm

Cycle 1 Sopm  Cycle6 SOum

Abbildung 4-29 In situ SE- und EBSD IQ-Aufnahmen der in Abbildung 4-26 gezeigten
(001 )-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Zugprobe im belasteten Zustand [179].
Die obere Reihe zeigt SE-Ubersichtsaufnahmen des ersten und sechsten
Zyklus. Die EBSD 1Q-Aufnahmen in der unteren Reihe zeigen Detailauf-
nahmen aus den gleichen Zyklen. Die schwarzen Pfeile dienen der Orien-
tierung und zeigen, dass in den SE-Aufnahmen bzw. EBSD 1Q-Aufnahmen
Jeweils der gleiche Bereich betrachtet wurde. Im oberen linken Bild sind

die Orientierungen der Martensitplatten rot und blau markiert sowie die

LD angegeben.
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Um zu priifen, ob das progressive Umwandlungsverhalten unabhéngig von der Belastungsrich-
tung fiir Fe-Mn-Al-Ni charakteristisch ist, sind in Abbildung 4-29 in situ Aufnahmen des ersten
und sechsten Zyklus der in Abbildung 4-26 mechanisch charakterisierten Zugprobe dargestellt.
In der SE-Aufnahme des ersten Zyklus ist zu erkennen, dass die Dehnung durch Martensitplat-
ten mit zwei verschiedenen Orientierungen (rot und blau markiert) akkommodiert wird. Wie
bereits fiir die Druckbelastung aufgezeigt, wandeln auch hier zuvor nicht umgewandelte Berei-
che der Probe bei der erneuten Belastung um. In den ESBD IQ-Aufnahmen ist aulerdem zu
erkennen, dass sich die Martensitstrukturen mit erhdhter Zyklenzahl wesentlich feiner und zer-

klifteter ausbilden.

Die Untersuchungen zeigen, dass die progressive Degradation fiir die betrachtete
Fe-Mn-AI-Ni-FGL unabhdngig von der Belastungsrichtung und, wie in weiteren Studien ge-
zeigt [88], unabhingig von der Orientierung charakteristisch ist (vgl. Anhang Abbildung A-4).
Die Ergebnisse legen nahe, dass zuvor umgewandelte Bereiche in darauffolgenden Zyklen nur
in eingeschrianktem Male reaktiviert werden kdnnen und die global aufgebrachte Dehnung auf
lokaler Ebene durch die Aktivierung neuer, zuvor nicht umgewandelter Bereiche akkommodiert

werden muss.

Zur genaueren Analyse des voranschreitenden Degradationsverhaltens wurden nach dem funk-
tionalen Ermiidungsversuch gezielt TEM-Proben an verschiedenen Stellen der Zugprobe mit-
tels FIB extrahiert. In Abbildung 4-30 sind in situ SE-Aufnahmen der zuvor untersuchten Zug-
probe im be- und entlasteten Zustand dargestellt. Aus den Bildern, die denselben Ausschnitt
zeigen, geht die voranschreitende Degradation des durch rote Linien markierten Bereichs her-
vor. Anhand der Aufnahme im entlasteten Zustand nach 25 Zyklen wird deutlich, dass es einen
in vorangegangenen Zyklen bereits degradierten, durch starke Topographie gekennzeichneten
Bereich (blau) und einen im letzten Zyklus zum ersten Mal umgewandelten Bereich (griin) gibt,
der durch ein anderes Erscheinungsbild gekennzeichnet ist. Die schwarzen Kreise markieren
die Stellen, an denen die FIB-Proben entnommen wurden. Eine Probe (1) wurde aus dem bereits
zu Beginn funktional ermiideten Bereich extrahiert und eine weitere Probe (2) aus der Grenz-
flache zwischen funktional ermiidetem Bereich und dem Bereich, der erst im letzten Zyklus

erstmalig umgewandelt ist.
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tension (001}
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Abbildung 4-30  In situ SE-Aufnahmen desselben Probenausschnitts mit und ohne Last
in verschiedenen Zyklen [179]. Die weifsen Pfeile markieren einen cha-
rakteristischen Orientierungspunkt. Die obere Reihe zeigt SE-Aufnahmen
im belasteten Zustand und die untere Reihe im entlasteten Zustand. Die
mit LD markierte Lastrichtung ist horizontal. Die roten Linien im belaste-
ten Zustand heben die durch einen hellen Kontrast gekennzeichneten Mar-
tensitplatten hervor. Die rot gestrichelten Linien zeigen den zu Beginn ak-
tivierten Bereich und die roten Pfeile zeigen die voranschreitende Aktivie-
rung neuer Bereiche. Die griinen Linien im entlasteten Zustand nach
25 Zyklen zeigen den im letzten Zyklus zum ersten Mal umgewandelten
Bereich, wihrend die blauen Linien den bereits zuvor degradierten Be-
reich kennzeichnen. FIB-Lamellen wurden aus den schwarz umkreisten
Bereichen rechtwinklig zur Habitusebene der Martensitplatte entnommen.

Die STEM Ubersichtsaufnahme in Abbildung 4-31 (a) des zu Beginn degradierten Bereichs (1)
zeigt deutlich die Prasenz von zwei Martensitvarianten. Wie bereits in Kapitel 2.1.1 beschrie-
ben, erscheinen diese Varianten in den REM-Aufhahmen als eine Martensitplatte. Allerdings
steht die Bildung von zwei Varianten scheinbar im Widerspruch zu Beobachtungen von
Tseng et al. [73], die in einer (001)-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Zugprobe nach einer Belastung
von 8% nur eine Martensitvariante beobachteten. In einer Studie unter Verwendung einer Bam-
busprobe konnte an einem (001)-orientierten Korn jedoch gezeigt werden, dass sich die inter-
nen Spannungsfelder durch die zyklische Belastung so weit &ndern konnen, dass es in folgenden
Zyklen zu einer Multimartensitvariantenauswahl kommen kann (vgl. Anhang Abbildung
A-5) [88]. Zudem ist die aufgebrachte Dehnung von 3,5 % vergleichsweise niedrig. Dies kann,
wie zuvor in Kapitel 4.2.1 gezeigt, ebenfalls einen Einfluss auf die Anzahl der unterschiedlich
orientierten Martensitplatten und somit auch einen Einfluss auf die Anzahl der Martensitvari-

anten haben. Mittels HRTEM-Aufnahmen in Kombination mit den dazugehdrigen FFTs
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(schnelle Fourier-Transformationen, von engl. fast Fourier transformations) in (b) und (c) kén-
nen die Kurdjumov-Sachs-Orientierungsbeziehungen der beiden Varianten bestimmt werden.
Sie lauten (0T1)q || (111), und [T11]q || [T10]y fiir Variante 1 (V1) und (101)q || (111)y und
[T11]« || [T10]y fiir Variante 2 (V2). Wird die mittels EBSD ermittelte Orientierung der Probe

beriicksichtigt, ergeben sich die Schmid Faktoren der Varianten jeweils zu 0,44, so dass nur die

Varianten mit dem hochsten Schmid Faktor aktiviert wurden (vgl. Anhang Abbildung
A-7) [179].

Abbildung 4-31 TEM Analyse der Martensitvarianten, die nach dem zyklischen Ver-
such der Zugprobe stabilisiert sind [179]. (a) STEM-Ubersichtsauf-
nahme zeigt exemplarisch die beiden beobachteten Martensitvarianten
(V1 und V2). (b) und (c) zeigen HRTEM-Aufnahmen mit dazugehdérigen
FFTs der beiden Martensitvarianten. Die gestrichelten Linien in (b) und
(c) kennzeichnen die jeweilige o/y’-Grenzfliche. Die Zahl in der oberen
rechten Ecke gibt an, aus welchem Bereich die Lamelle entnommen
wurde (vgl. Abbildung 4-30). Die Einstrahlrichtung zur Lamelle ist

[111]..
In Abbildung 4-32 sind weitere Aufnahmen des zu Beginn funktional ermiideten Bereichs dar-
gestellt. In der BF-TEM-Ubersichtsaufnahme in (a) und der Detailaufnahme in (b) sind mehrere
Martensitstrukturen zu sehen, an denen Binder von parallelen Versetzungen anhaften. Ahnliche
Versetzungsstrukturen wurden auch in der bereits zuvor mehrfach erwéhnten Studie von
Tseng et al. [73] gefunden. Die Autoren beobachteten parallele Versetzungen mit einer Lange
von 200 nm an der a/y’-Grenzfliche und haarnadelformige Versetzungen im Inneren der
a-Phase. Die Entstehung der parallelen Versetzungen wurde hauptsdchlich durch die unzu-
reichende Dehnungsakkommodation an der a/y’-Grenzflache durch eine einzelne Martensitva-
riante begriindet, wihrend die Entstehung der haarnadelférmigen Versetzungen auf die Ver-
schiebung der Grenzfldche wihrend der Entlastung zuriickgefithrt wurde. Entsprechend der

Diskussion in [73] sollen letztere dann zur Stabilisierung der martensitischen Strukturen fiihren
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und somit zur hohen Irreversiblitit der (001)-orientierten Korner unter Zugbeanspruchung bei-

tragen.

Abbildung 4-32 TEM Analyse des des in den ersten Belastungszyklen degradierten Be-
reichs [179]. (a) BF-TEM-Ubersichtsaufnahme mit mehreren bandartig
angeordneten Martensit-Versetzungs-Strukturen. (b) STEM-Aufnahme
des in (a) rot markierten Bereichs. (c) HRTEM-Aufnahme der parallel
angeordneten Versetzungen an der a/y’-Grenzfliche und (d) FFTs des
Gesamtbildes (c) und der hervorgehobenen Bereiche in (c). Der Linien-
vektor der Versetzungen und die o/y’-Grenzfliche sind durch rote bzw.
blaue Linien gekennzeichnet. Die Zahlen in der oberen rechten Ecke ge-
ben an, aus welchem Bereich die Lamelle entnommen wurde (vgl. Abbil-
dung 4-30). Die Einstrahlrichtung zur Lamelle ist [111]..

Die Entstehung von parallelen Versetzungen an der Austenit-Martensit-Grenzflache wurde ur-
spriinglich von Kajiwara und Owen in einer Fe-Pt-FGL, die eine Umwandlung zwischen einem
austenitischen kfz-Gitter und einem martensitischen trz-Gitter durchliuft, beobachtet [111—
113]. Sie entwarfen ein Modell, welches die Entstehung der Versetzungen auf die nicht ausrei-
chende Dehnungsakkommodation zwischen den Phasen zuriickfiihrte. Obwohl die Verzer-

rungsenergie zwischen den Phasen durch Zwillingsbildung minimiert werden kann, wird sie
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auf Grund der Zwillingsgrenzenergie nicht unendlich klein [114,115]. Infolge der nicht ausrei-
chenden Akkommodation durch die Zwillinge tritt Versetzungsgleiten an der Austenit-Marten-
sit-Grenzflidche auf und so entstehen parallele Versetzungen, die durch den gleichen Abstand
wie die Zwillinge gekennzeichnet sind [114,115]. Diese Art der Versetzungen wurde spater
zudem in Fe-Ni-C- [116] und in Fe-Ni-Co-Ti-FGL [114,196] beobachtet, die jeweils eine

kfz-trz-Umwandlung durchlaufen.

Trotz des unterschiedlichen Umwandlungspfades in Fe-Mn-Al-Ni und der scheinbar entzwil-
lingten Strukturen ist eine Bildung der parallelen Versetzungen auf Grund von Gitterinkompa-
tibilitdten, die zu einer unzureichenden Dehnungsakkommodation fithren, dennoch wahrschein-
lich. Die Versetzungen wurden, wie in Abbildung 4-32 (c) dargestellt, nur in Verbindung mit
stabilisiertem Martensit beobachtet und die Ergebnisse aus Kapitel 4.2.1 zeigen, dass die mar-
tensitischen Strukturen scheinbar erst wahrend der Belastung entzwillingen. Aus den FFTs
in (d) lassen sich die unterschiedlichen Kristallstrukturen der einzelnen Bereiche von (c) ablei-
ten: Der erste Bereich kann der krz a-Phase zugeordnet werden, wohingegen der zweite Bereich
eine kfz-Struktur aufweist und somit der martensitischen y'-Phase zugeordnet werden kann.
Der dritte Bereich ist wiederum durch die krz Struktur gekennzeichnet, wobei in der FFT deut-
liche Streifen, so genannte Streaks, sichtbar sind, die auf Verzerrungen in diesem Bereich hin-
deuten. Die Lénge der parallelen Versetzungen ist in etwa 10 nm und die rote Linie in (c) hebt
ihren Linienvektor hervor. Basierend auf den FFTs der HRTEM-Aufnahme kann die [112],-
Richtung als Linienvektor ermittelt werden. Angenommen, bei den Versetzungen handelt es
sich um Stufenversetzungen, sind die Burgers Vektoren b orthogonal zum Linienvektor und
damit parallel zur Einstrahlrichtung [111]e-orientiert. Folglich liegen die Versetzungen jeweils
in der (110).-Gitterebene. Die Lénge von 10 nm représentiert dann die Gesamtlidnge der Ver-
setzungen, die jedoch auf Grund der Orthogonalitit zwischen Burgers Vektor bund Beugungs-
vektor g nicht sichtbar sein sollten. Die sichtbaren Kontraste in der TEM-Aufnahme (c) resul-
tieren somit aus sich iiberlappenden Spannungsfeldern der nah beieinanderliegenden Verset-
zungen. Die Spannungsfelder sind auch fiir die Streaks in der dazugehorigen FFT verantwort-
lich [197]. Es ist zu beachten, dass die Dichte der Versetzungen niedriger ist, als es in (c) den
Anschein hat. Dies ist auf die Dicke der TEM-Lamelle, welche etwa 90 bis 100 nm be-
tragt [179], zurtickzufiihren. Die teilweise iibereinander liegenden Versetzungen werden bei der
Durchstrahlung der Lamelle auf eine Ebene projiziert, so dass sie als dicht gepacktes Biindel in

der HRTEM-Aufnahme in (c) erscheinen. Da der Burgers Vektor in [111]q-Richtung entlang
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der a/y’-Grenzflache verlduft, kann durch die parallelen Versetzungen ein Maximum an Span-
nung zwischen den Phasen abgebaut werden. Die parallel verlaufenden Martensitstrukturen
in (a) scheinen die Lange der Versetzungsstrukturen zu begrenzen. Dies konnte auf die gerin-
gere aufgebrachte Dehnung sowie auf das mehrfache Zyklieren der Probe zuriickzufiihren sein,
so dass die Lange der Versetzungen im Vergleich zu Tseng et al. [73] etwa eine Grofenordnung

kleiner ist.

Abbildung 4-33 TEM-Analyse des in den letzten Belastungszyklen degradierten und des
noch reversiblen Bereichs [179]. (a) STEM-Ubersichtsaufnahme mit
zwei unterschiedlich orientierten Martensitvarianten. (b) STEM-De-
tailaufnahme des in (a) rot markierten Bereichs. (c) STEM-Ubersichts-
aufnahmen des zuletzt degradierten Bereichs. (d) STEM-Aufnahme des
noch reversiblen Bereichs. Die Zahlen in der oberen rechten Ecke geben
an, aus welchem Bereich die Lamelle entnommen wurde (vgl.Abbildung
4-30). Die Einstrahlvichtung zur Lamelle ist [111],.

In Abbildung 4-33 (a) ist zu sehen, dass auch haarnadelformige Versetzungen in der Nahe der
Martensitvariante V1 im zuerst ermiideten Bereich auftraten. Es ist anzunehmen, dass die

schwarz gestrichelte Linie die vorherige a/y’-Grenzflache im belasteten Zustand markiert, da
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die Entstehung der haarnadelformigen Versetzungen in anderen Legierungssystemen insbeson-
dere dort beobachtet wurde, wo zuvor die martensitische Umwandlung stattfand [111,114,115].
An der a/y’-Grenzflache sind dariiber hinaus starke Interaktionen mit den p-Ausscheidungen
zu erkennen, die durch die roten Pfeile in (a) reprasentativ hervorgehoben sind. Eine starke
Verzerrung der o/y’-Grenzflache durch die B-Ausscheidungen in Fe-Mn-Al-Ni konnte auch an
anderer Stelle beobachtet werden (vgl. Abbildung A-7) [88,198] und es ist bekannt, dass die
Interaktion zwischen Teilchen und Martensit zur Stabilisierung des Martensits und somit zur
funktionalen Ermiidung beitragen kann (vgl. Kapitel 2.1.4). Inwieweit die B-Ausscheidungen
auch die haarnadelformigen Versetzungen beeinflussen, konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht
aufgeldst werden, allerdings ist eine Interaktion, dhnlich wie bei den nach Orowan [199-201]
oder nach Frank und Read [202] benannten Mechanismen, wahrscheinlich. Bei der Betrachtung
der zweiten Martensitvariante V2 fillt auf, dass die a/y’-Grenzfldache in dem Bereich, in dem
die haarnadelformigen Versetzungen auftreten, viel zergliederter erscheint, als in dem Bereich
jenseits der schwarzen gestrichelten Linie. Unter der Annahme, dass die schwarze gestrichelte
Linie die vorherige a/y’-Grenzflache markiert, scheint die Interaktion der beiden Varianten fiir
die zerfranzte Grenzfliche verantwortlich zu sein. Die Detailaufnahme (Abbildung 4-33 (b))
des in (a) rot markierten Bereichs zeigt deutlich die ausgeprigten Kontraste an der Grenzflache,
die durch die zuvor kreuzende erste Martensitvariante V1 an der zweiten Martensitvariante V2
anheften. Wird die Orientierung der ersten Variante (rot gestrichelte Linie in Abbildung
4-33 (b)) mit den anhaftenden Strukturen an der zweiten Variante verglichen, kann angenom-
men werden, dass die Kontraste durch stabilisierten Martensit der ersten Variante und/oder eine

hohe Dichte an Versetzungen begriindet sind.

Zusammenfassend wurden im zuerst ermiideten Bereich sowohl parallele Versetzungen an der
a/y’-Grenzflache als auch haarnadelformige Versetzungen in der Nahe der a/y’-Grenzflache
beobachtet, die wahrscheinlich auf Gitterinkompatibilitdten zwischen den beiden Phasen zu-
riickzufiihren sind und so zu einer Stabilisierung des Martensits beitragen (vgl. Kapitel 2.1.4).
Dariiber hinaus konnten die Interaktion der Martensitvarianten sowie die Teilchen-Martensit-
Interaktion als weitere Degradationsmechanismen identifiziert werden. Die Beobachtungen de-
cken sich mit den aus anderen FGL bekannten und in Kapitel 2.1.4 vorgestellten Degradations-

mechanismen.

Um die Mechanismen des zu Beginn funktional ermiideten Bereichs mit den Mechanismen des
zuletzt ermiideten bzw. des zuletzt umgewandelten Bereiches zu vergleichen, sind in Abbildung

4-33 STEM-Aufnahmen der zweiten TEM-Lamelle dargestellt, wobei (c) den Bereich, der vor
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dem letzten Zyklus degradiert ist, und (d) den zuletzt aktivierten reversiblen Bereich zeigt. In
(c) ist eine ausgeprigte Interaktion der Varianten zu sehen, da sich die Spuren beider Varianten,
deren Orientierungen durch die roten gestrichelten Linien dargestellt sind, kreuzen. Die deutli-
chen Kontraste in der Néhe des stabilisierten Martensits deuten auch hier auf eine hohe Verset-
zungsdichte hin, jedoch konnten keine parallelen und nur wenige haarnadelférmige Versetzun-
gen in diesem Bereich aufgeldst werden. Die Martensitvarianten-Interaktion scheint also der
vorwiegende Mechanismus im zuletzt degradierten Bereich zu sein. In (d) ist ein représentativer
Ausschnitt des zuletzt umgewandelten, reversiblen Bereichs der Lamelle zu sehen. In diesem
Bereich konnte kein stabilisierter Martensit, jedoch bereits einige Versetzungen beobachtet

werden (griine Pfeile).
4.2.3 Skaleniibergreifende Schidigungsmodelle

Aus den quasistatischen Versuchen und den funktionalen Ermiidungsversuchen wird ersicht-
lich, dass es unterschiedliche Einflussfaktoren auf die funktionale Schadigung von bambusartig
strukturierten und einkristallinen Fe-Mn-Al-Ni-X (X = Ti, Cr) FGL gibt. Es konnte gezeigt
werden, dass die Reversibilitit der Dehnung von der Kornorientierung, und damit von der Art
der Akkommodation der Dehnung durch den Martensit, der Art und Morphologie der Korn-
grenzen, der Interaktion mit Ausscheidungen und Defekten auf verschiedenen Langenskalen
sowie der Belastungshistorie der Probe beeinflusst wird. Wie in Kapitel 2.1.4 und 2.1.5 be-
schrieben, wird bereits seit langem an Schddigungsmechanismen von Formgedéchtnislegierun-
gen geforscht. Dabei werden oft einzelne Aspekte der Schiadigung in gesonderter Weise be-
trachtet und haufig eine Vielzahl von Einflussfaktoren durch das Design der Experimente aus-
geschlossen. Eine klassische Separation ist zum Beispiel die Betrachtung von Einkristallen auf
der einen Seite und die Betrachtung polykristalliner Proben auf der anderen Seite. Die Erkennt-
nisse aus den separierten Untersuchungen helfen dabei Riickschliisse auf das Gesamtverhalten
zu ziehen. So gibt es bereits eine Vielzahl von Modellen, die haufig unter Beriicksichtigung der
freien Gibbs Energie eine mathematische Beschreibung insbesondere des polykristallinen Ver-
haltens von FGL liefern [82,203-205]. Mit der Minimierung der Korngrenzfliache und der Ma-
ximierung der KorngroBe in oligokristallinen bambusartig strukturierten Proben sind die funk-
tionalen Eigenschaften des Gesamtsystems allerdings weder dem reinen einkristallinen noch
dem klassischen polykristallinen Verhalten zuzuordnen. In einem ersten Ansatz konnte fiir
Fe-Mn-Al-Ni-Drahte durch eine lineare Ausgleichsfunktion zwischen den berechneten Werten
des Sachs- [206] und des Taylor-Modells [207] eine gute Vorhersage fiir die kritische Umwand-

lungsspannung ccrit in Abhéngigkeit der relativen Korngrofe eines Drahtes im Verhéltnis zum
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Drahtdurchmesser erzielt werden [75]. Im Folgenden sollen zum tiefgreifenderen Verstidndnis
zwei Modelle vorgestellt werden, welche das Gesamtverhalten solcher oligokristallinen bam-

busartig strukturierten Proben unter quasistatischer als auch zyklischer Last beschreiben.
Modell zur Beschreibung des Materialverhaltens unter quasistatischer Last

Ein beliebiger Punkt in einer bambusartig strukturierten Probe bei einer bestimmten von auflen
aufgebrachten Spannung cnom ist durch drei fiir die Bewertung des lokalen Verhaltens wichtige
Spannungsgrofien gekennzeichnet. Diese sollen vereinfacht als abolute Grofen, d.h. richtungs-
unabhéngig, betrachtet werden. Die erste Grofe ist die lokale Umwandlungsspannung Geri(tocal),
bei der an dem betrachteten Punkt die martensitische Phasenumwandlung stattfindet. Aus der
Betrachtung der Pseudoelastizitdt in Kapitel 2.1.3 geht hervor, dass die lokale Umwandlungs-
spannung Gerit(local) zWischen der kritischen Umwandlungsspannung o, die den Beginn der
martensitischen Umwandlung kennzeichnet und der Spannung owms, bei der das gesamte Volu-
men umgewandelt ist, liegt. Unter Beriicksichtigung der Beobachtungen aus den vorherigen
Kapiteln ist es zudem offensichtlich, dass die lokale Umwandlungsspannung Gerit(locaty im Korn-
inneren niedriger sein muss als an den Korngrenzen. In Kapitel 4.2.2 konnte zudem gezeigt
werden, dass vorzugsweise die Martensitvarianten mit dem hochsten Schmid Faktor bzw. mit
dem hochsten RSSF (vgl. Kapitel 2.2.3) aktiviert werden, so dass die kritische Umwandlungs-
spannung Gerit sowie die Endspannung der Umwandlung owmr stark von der Orientierung der
einzelnen Kormner abhéngig sind. Eine Berechnung der zur martensitischen Umwandlung not-
wendigen Schubspannung in Fe-Mn-Al-Ni wurde beispielsweise von Ojha und Sehitoglu [72]
durchgefiihrt, soll aber auf Grund des allein deskriptiven Charakters des Modells nicht weiter
ausgefiihrt werden.

Die zweite zentrale Grofe ist die lokale Schadigungsspannung op, welche sowohl die funktio-
nale Schadigung als auch die strukturelle Schidigung umfasst. Sie ist durch die unterschiedlich
ausgepragte Aktivierbarkeit der bevorzugten Gleitsysteme stark orientierungsabhéngig und
kann u.a. mittels Peierls-Nabarro-Modell berechnet werden (vgl. [72]). Wie bereits in den vo-
rangegangenen Kapiteln diskutiert, wird die Schadigungspannung zudem aber auch von struk-
turellen Vorschddigungen bzw. Gitterdefekten, wie z.B. Versetzungen, Ausscheidungen, Poren,

Einschliissen oder auch von Korngrenzen, beeinflusst.

Als letzte Grofle muss der lokale innere Spannungszustand Giocal berticksichtigt werden. Dieser
wird maf3geblich durch die von auen aufgebrachte Spannung beeinflusst, die nach dem Modell

von Reuss [208] als von der Kornorientierung unabhingige Grof3e beriicksichtigt werden soll.
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Neben der von auflen aufgebrachten Spannung spielen insbesondere innere Spannungsfelder,
beispielsweise durch kohérente Teilchen oder bereits gebildeten Martensit, eine wesentliche

Rolle fiir den lokalen inneren Spannungszustand.
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Abbildung 4-34 Deskriptives Modell der lokalen funktionalen Eigenschaften in einer
bambusartig strukturierten Probe [209]. Im unteren Bereich ist eine
Probe mit drei Kornern dargestellt, die mit einer nominellen Spannung
onom beaufschlagt ist und durch unterschiedliche Farben dargestellte
Martensitplatten aufweist. Im oberen Bereich sind die lokalen Span-
nungsverldufe des lokalen inneren Spannungszustandes oioca (violett),
der lokalen Umwandlungsspannung ocrisiocay (blau) sowie der lokalen
Schédigungsspannung op (rot) des durch die waagerecht gestrichelte Li-
nie markierten Bereichs dargestellt. Weitere Details sind im Text erldu-

tert.
Zur besseren Veranschaulichung des Modells ist in Abbildung 4-34 ein Ausschnitt einer bam-
busartig strukturierten Probe bei einer bestimmten aufgebrachten Nennspannung Gnom skizziert.
Die bei dieser Spannung umgewandelten Martensitplatten sind je nach Orientierung in unter-
schiedlichen Farben dargestellt. Aus der schematischen Abbildung der Probe wird ersichtlich,

dass annéhernd das gesamte Korn 1 martensitisch umgewandelt ist und bereits ein Ubertrag der
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martensitischen Umwandlung auf das benachbarte Korn 2 stattgefunden hat. In diesem wiede-
rum hat sich im Korninneren eine einzelne Martensitplatte gebildet. Der Aufbau der Probe ent-
spricht somit den experimentellen Befunden aus Kapitel 4.2.1. Im oberen Teil der Abbildung
sind dann die Verldufe der drei zuvor definierten Spannungsgrofien entlang einer parallel zur
LD verlaufenden gestrichelten Linie dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die blau dargestellte
lokale kritische Umwandlungsspannung Gerit(locat), Wie bereits zuvor beschrieben, zwischen der
unteren kritischen Umwandlungsspannung it und der oberen kritischen Umwandlungsspan-
nung owmr verlduft. Die beiden Grenzen sind durch schwarze waagerechte Balken markiert und
wegen der Orientierungsabhingigkeit in jedem Korn unterschiedlich. Die lokale kritische Um-
wandlungsspannung Gerit(local) Steigt in der Ndhe der Korngrenzen an und ist im Korninneren
minimal. Die rote Linie markiert die lokale Schadigungsspannung op. Thr Verlauf ist zwischen
den Kornern, d.h. an den Korngrenzen, durch die Orientierungsabhéngigkeit, sowie innerhalb
der Korner durch strukturelle Vorschadigungen geprégt. Die violette Linie markiert den lokalen
inneren Spannungsverlauf Gioca. Dieser wird zum einen durch die von auen aufgebrachte Span-
nung Gnom beeinflusst, zum anderen aber im Wesentlichen durch innere Spannungsfelder und
die martensitische Umwandlung selbst bestimmt. Mittels verschiedener durch die Zahlen am
oberen Rand der Abbildung gekennzeichneter Bereiche kann das Verhalten der Probe erldutert
werden. In dem durch die erste Linie gekenzeichneten Bereich liegt die lokale innere Spannung
Glocal SOWohI iiber der lokalen Umwandlungsspannung Gerit(local) als auch tiber der lokalen Scha-
digungsspannung op, d.h. Geritlocal) < 6D < Glocal. Es ist ersichtlich, dass die Probe in diesem
Bereich martensitisch umgewandelt und geschadigt ist. Die funktionalen Eigenschaften in die-
sem Bereich sind daher nicht mehr gegeben. In Bereich 2 ist eine vorgelagerte Martensitplatte
zu sehen, bei der die lokale innere Spannung Giocal zwar grofer als die lokale Umwandlungs-
spannung Gerit(local) 1St, aber noch unter der lokalen Schddigungsspannung op liegt, d.h.
Oerit(local) < Olocal < 0op. In diesem Bereich ist die Probe also martensitisch umgewandelt, aber
noch reversibel. Die dritte Linie zeigt einen Bereich, in dem die lokale kritische Umwandlungs-
spannung und die lokale innere Spannung Giocal auf Grund der Néhe zur Korngrenze stark an-
steigen, es aber nur zu einer partiellen Schadigung und zu keiner martensitischen Umwandlung
des Gefiiges kommt. In dem durch die vierte Linie gekennzeichneten Bereich hat ein Transfer
der Martensitvarianten zwischen den Kornern stattgefunden. Ahnlich wie im ersten Bereich gilt
hier fiir einen lokal begrenzten Bereich Gerit(local) < 6D < Glocal, S0 dass die in diesem Bereich
gebildete Variante nicht reversibel ist. Im letzten, durch die fiinfte Linie markierten, Bereich ist

wiederum eine reversible Martensitvariante entstanden, d.h. es gilt Gerit(local) < Glocal < OD.
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Obwohl das Modell eine Vielzahl von vereinfachenden Annahmen trifft, wie z.B. richtungsun-
abhénge Spannungsgrofen, die Betrachtung eines bestimmten Belastungspunktes oder die an
wenigen grundsitzlichen Uberlegungen konstruierten Spannungsverlaufe, und obwohl das Mo-
dell aus Griinden der Darstellbarkeit auf bestimmte Aspekte weitgehend verzichtet, wie z.B.
den Einfluss von Subkornstrukturen oder von Ausscheidungen (y + f), ist es dennoch in der
Lage, viele der experimentell beobachteten Ergebnisse gut abzubilden. Um das Modell mit
Blick auf die zuvor dargestellten Experimente zu ergénzen, soll im zweiten Modell die Belas-
tungshistorie, d.h. das Verhalten iiber mehrere Zyklen hinweg, insbesondere auf nanoskaliger

Ebene niher betrachtet werden.
Modell zur Beschreibung des Materialverhaltens unter zyklischer Beanspruchung

Die schematische Darstellung in Abbildung 4-35 veranschaulicht die Degradationsmechanis-
men wiahrend der funktionalen Ermiidung, wie sie mittels post mortem TEM-Analysen in Ka-

pitel 4.2.2 identifizert wurden.

1 Number of cycles until first transformation 25

) + dislocations

« e precipitates

[ ]

25 Accumulated number of cycles after first transformation 1

Abbildung 4-35 Schematische Darstellung der Mikrostrukturentwicklung wiihrend der
zyklischen Belastung [179]. Fiir unterschiedliche Bereiche der Probe
sowie unterschiedliche Zyklenzahlen sind die lokal vorherrschenden De-
gradationsmechanismen dargestellt. Weitere Details sind im Text erldu-
tert.

Die fortschreitende martensitische Umwandlung neuer Bereiche wird von links nach rechts dar-
gestellt, wihrend die Zahl der bereits durchlaufenen martensitischen Umwandlungszyklen der

dargestellten Bereiche von rechts nach links steigt. Die in dem zu Beginn degradierten Bereich

gefundenen Ursachen bzw. Mechanismen, d.h. die Gitterinkompatibilitét, die zu einer unzu-
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reichenden Dehnungsakkommodation an der a/y’-Grenzfliche fiihrt, die Interaktion der Mar-
tensitvarianten miteinander und die Interaktion der Martensitvarianten mit den f3-Ausscheidun-
gen, fiihren zu starken Versetzungaktivititen an der o/y’-Grenzflache und in deren Umgebung.
Dariiber hinaus ist die a/y’-Grenzflache auf Grund der Interaktion mit den B-Ausscheidungen
teilweise verzerrt dargestellt. Die Linge der beobachteten parallelen Versetzungen an der
a/y’-Grenzflache ist im Vergleich zu anderen Studien [73] deutlich kiirzer und es wurden zudem
mehrere Martensitvarianten beobachtet, die die Dehnung akkommodieren. In den folgenden
Zyklen wird die wiederholte Umwandlung des bereits zuvor aktivierten Martensits durch die
Versetzungsaktivitdten in so weit beeinflusst, dass eine vollstinde Aktivierung des zuvor um-
gewandelten Martensits unterdriickt wird. Dadurch ist es giinstiger, dass neue, zuvor nicht ak-
tivierte, Bereiche der Probe umwandeln. Auf der rechten Seite der schematischen Darstellung
in Abbildung 4-35 wird verdeutlicht, dass nach der ersten Aktivierung eines neuen Bereichs
kein stabilsierter Martensit im Geflige zuriickbleibt. Trotzdem sind bereits erste Versetzungen
im Gefiige zu beobachten. Nach mehreren Umwandlungszyklen setzten dann erneut die oben
genannten Degradationsmechanismen ein und es werden wiederum neue Bereiche aktiviert, so

dass eine voranschreitende Degradation einsetzt.

Beide Modelle zielen darauf ab die funktionalen Eigenschaften mit mikrostrukturellen Aspek-
ten zu verkniipfen und somit das grundlegende Verstindnis des funktionalen Verhaltens von
Fe-Mn-AI-Ni-X (X = Ti, Cr) zu verbessern. Dies findet je nach Modell sowohl auf verschiede-
nen Léngenskalen als auch unter verschiedenen Belastungsbedingungen statt. Mittels der de-
skriptiven Modelle konnen viele der zuvor gezeigten Ergebnisse anschaulich abgebildet und
beschrieben werden. Die Einordnung zukiintiger Ergebnisse wird helfen, die Modelle stetig zu

verbessern.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Um ein tiefgreifendes Verstindnis iiber die Wirkzusammenhénge zwischen der durch thermi-
sche Prozesse eingestellten Mikrostruktur und den daraus resultierenden funktionalen Eigen-
schaften des Fe-Mn-Al-Ni-X-Legierungssystems (X = Ti, Cr) aufzubauen, wurden in der vor-
liegenden Arbeit komplementédre Untersuchungen mittels geeigneter Messverfahren durchge-
fiihrt und die daraus gewonnenen Erkenntnisse in zwei deskriptiven Modellen zur Beschreibung

des funktionalen Verhaltens zusammengefiihrt.

Im ersten Teil der Arbeit wurde der Fokus auf die thermische Prozessfiihrung fiir ein zielge-
richtetes Mikrostrukturdesign fiir pseudoelastische Anwendungen gelegt. Nach bisherigem For-
schungsstand ist eine so genannte Bambusstruktur, bei der die Korngréen den Bauteilquer-
schnitt iibersteigen, eine zwingende Voraussetzung fiir gute pseudoelastische Eigenschaften im
Fe-Mn-Al-Ni-System. Eine solche Mikrostruktur kann durch eine besondere Form der sekun-
dédren Rekristallisation, das sogenannte abnormale Kornwachstum mittels einer zyklischen
Wirmebehandlung zwischen Einphasengebiet und Zweiphasengebiet, erzielt werden [68,77].
In der vorliegenden Arbeit konnte gezeigt werden, dass das Zulegieren von weiteren Elementen
einen erheblichen Einfluss auf das abnormale Kornwachstum hat. So konnte in Fe-Mn-Al-Ni-Ti
durch eine veranderte Morphologie der y-Phase, die zu einer Verringerung der Subkorngrof3e
fiihrt, eine wesentlich hohere Triebkraft fiir abnormales Kornwachstum erzielt werden als in
Fe-Mn-Al-Ni. Auf der andereren Seite wurde das abnormale Kornwachstum in
Fe-Mn-AI-Ni-Cr stark gehemmt. Dies ist wahrscheinlich auf eine ungiinstige Konzentration der
Subkornstrukturen im Korninneren zuriickzufithren. Auf Grund der erhéhten Triebkraft des
Kornwachstums in Fe-Mn-Al-Ni-Ti war es moglich, mittels einer zyklischen Wéarmebehand-
lung einen Einkristall mit einer Lange von 220 mm und einem Durchmesser von 6,3 mm zu
erzeugen und somit die Realisierbarkeit geeigneter Mikrostrukturen in industrierelevanten Bau-
teilgroBen zu demonstrieren. Aus der Vielzahl der Warmebehandlungparameter, wie Haltetem-
peraturen, Haltezeiten, Aufheiz- und Abkiihlraten, sowie durch extern iiberlagerte Groflen wih-
rend des Prozesses, wie beispielsweise Magnetfelder, mechanische Spannungsfelder oder elekt-
rische Spannugnsfelder, eréffnen sich eine Vielzahl weiterer Forschungsmoglichkeiten. Zudem
konnten weitere Legierungselemente oder eine Verdnderung der Legierungsanteile die Trieb-
kraft des abnormalen Kornwachstums beeinflussen oder den Prozess, z.B. durch Senkung der
Anisotropie, evtl. sogar unndtig machen. Weitere mit dem abnormalen Kornwachstum verbun-
dene Fragestellungen konnten z.B. lauten, in wie weit das abnormale Kornwachstum auf kom-

plexe Bauteilgeometrien iibertragen werden kann, oder ob vorgelagerte Prozessschritte, wie
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zum Beispiel Schweillprozesse oder eine vorhergehende Texturierung, einen Einfluss auf das
abnormale Kornwachstum haben. In Abbildung 5-1 sind beispielhaft die Querschnitte einer
Fe-Mn-Al-Ni-Hohlprobe, die per induktivem Stumpfstoischweifien gefiigt (a) und anschlie-
Bend zyklisch wiarmebehandelt wurde (b), dargestellt. Es ist zu sehen, dass die durch den
Schweiliprozess eingestellte Mikrostruktur nachtréaglich durch die zyklische Warmebehandlung
vollstindig beseitigt werden konnte. Dariiber hinaus konnten sehr gute pseudoelastische Eigen-
schaften in einer Zugprobe nachgewiesen werden (c), die so aus einer induktiv geschweifiten
Hohlprobe entnommen wurde, dass die Schweifinaht in der Mitte der Messlénge lag. Anschlie-
Bend wurde die Probe zyklisch wirmebehandelt und bei 200°C fiir 3 h ausgelagert. Ahnliche
Beobachtungen wurden auch bei mittels Elektronenstrahl geschweifiten Fe-Mn-Al-Ni-Proben
gemacht [210]. Ob der Verlauf der der Korngrenze entlang der Warmeeinflusszone in (b) aller-
dings zufillig oder durch die Wéarmeeinflusszone selbst bedingt ist, muss in Zukunft eingehend
untersucht werden.

a) Fe-Mn-Al-Ni; Induction Butt Welded
i T . Al - X 5 ¢) Fe-Mn-Al-Ni: Inductive Butt Welded + AGG
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Abbildung 5-1 Lichtmikroskopische Querschnittsaufnahmen und funktionales Ver-

halten von per induktivem Stumpfstofischweifien  gefiigten
Fe-Mn-Al-Ni-Hohlproben [211]. (a) Mikrostruktur nach dem Schweif-
prozess. (b) Mirkostruktur nach dem Schweifprozess und einer zusdtzli-
chen zyklischen Wirmebehandlung. (c) Spannung-Dehnung-Diagramm
einer bis 6% belasteten Zugprobe, die aus einer geschweifsten Hohlprobe
drahterodiert und anschliefSend zyklisch wirmebehandelt wurde. Die ro-
ten gestrichelten Linien markieren die Korngrenzen in (b). Details zur
zyklischen Wirmebehandlung sind in Abbildung 3-2 (d) dargestellt. Die
Auslagerungsdauer der Zugprobe betrug 3 h bei 200°C.

Neben dem abnormalen Kornwachstum wird insbesondere auch die Abschreckempfindlichkeit
der Legierung durch die beiden Elemente Titan und Chrom beeinflusst. Im Rahmen der Arbeit

konnte gezeigt werden, dass die Korngrenzen der a-Korner mit einem Saum y-Phase bedeckt

sein miissen, um eine Rissiniziierung wahrend des Abschreckens zu vermeiden. Das Prozess-
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fenster wéihrend des Abschreckvorgangs ist dabei nach unten durch einen zu schnellen Ab-
schreckvorgang, bei dem die y-Phasenbildung vollstédndig unterdriickt wird, und nach oben
durch einen zu langsamen Abschreckvorgang begrenzt. Wird die Probe zu langsam abge-
schreckt, bildet sich auch im Korninneren ein hoher Anteil an y-Phase, der gute pseudoelasti-
sche Eigenschaften verhindert [178]. Der Einfluss von Titan und Chrom, beides o-stabilisie-
rende Elemente, verzogert die Bildung der y-Phase und senkt somit die Abschreckempfindlich-
keit der Legierung. Ob und in wie weit die starke Entmischungstendenz der Legierung auch
durch eine Variation der Legierungsanteile beeinflusst werden kann, konnte z.B. mittels

CALPHAD-Simulationen und begleitenden Experimenten naher untersucht werden.

Der Einfluss von in der Regel durch eine Auslagerung eingebrachten S-Ausscheidungen auf
das pseudoelastische Verhalten von Fe-Mn-Al-Ni wurde fiir den quasistatischen Fall unter
Druckbelastung schon einhergehend untersucht [133]. Allerdings zeigen die in dieser Arbeit
dargelegten Ergebnisse zum Fe-Mn-Al-Ni-Ti bereits, dass eine Anderung der chemischen Zu-
sammensetzung einen erheblichen Einfluss auf die Bildung und die Eigenschaften der nano-
metrischen f-Ausscheidungen haben kann. Tiefgreifende Untersuchungen beispielsweise
durch Atomsondentomographie konnten hier zu einem verbesserten Verstandnis des Einflusses
weiterer Legierungselemente oder einer angepassten Chemie auf die Ausscheidungsteilchen
beitragen. Den Einfluss einer Anderung der chemischen Zusammensetzung auf die Ausschei-
dungsteilchen gilt es auch bei einer moglichen Anpassung des Legierungsdesigns in zukiinfti-

gen Studien zu berticksichtigen.

Im zweiten Teil der Arbeit wurden die funktionalen Eigenschaften von bambusartig struktu-
rierten Proben sowie von Einkristallen mittels komplementérer in situ und ex situ Messverfah-
ren unter quasistatischer und unter zyklischer Belastung charakterisiert. Mittels der Verkniip-
fung von mechanischen Kenndaten, konfokaler Laser-Scanning-Mikroskopie und digitaler
Bildkorrelation konnte gezeigt werden, dass die Reversibilitit einzelner Martensitplatten stark
von der Art der lokal akkommodierten Dehnung abhéngig ist. Durch die Verkniipfung der Er-
kenntnisse mit den von Tseng [ 168] durchgefiihrten Berechnungen der theoretischen Umwand-
lungsdehnungen konnten die lokalen Dehnungen der Bildung von verzwillingtem bzw. entzwil-
lingtem Martensit zugeordnet werden. Die Ergebnisse zeigen auf, dass eine Entzwillingung des
Martensits eng mit einer hohen Irreversibilitéit verkniipft ist. Der Martensit entzwillingt insbe-
sondere in spezifischen Kornorientierungen, d.h. (001) unter Zugbelastung (vgl. [73]) und
(122) unter Druckbelastung (vgl. [172]). Die Reversibilitit ist somit stark orientierungsabhén-

gig. Um den schidlichen Einfluss ungiinstiger Kornorientierungen zu vermeiden, gibt es bereits
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Ansitze, Proben vor dem abnormalen Kornwachstum mittels texturbildenen Prozessen, wie
z.B. Drahtziehen oder Walzen, zu bearbeiten [75,173,212]. Dariiber hinaus gehende Ansitze,
wie z.B. die Kornorientierung der abnormal wachsenden Korner durch iiberlagerte physikali-
sche Gro3en wihrend des Prozesses, wie bereits zuvor erwihnt, zu beeinflussen, bieten weitere
Forschungsmoglichkeiten. Andere Ansétze zur Verminderung der Orientierungsabhéngigkeit
liegen beispielsweise im Bereich des Legierungsdesigns oder im Bereich der Maschneiderung
der Ausscheidungsteilchen. So ist es denkbar, dass durch eine Angleichung der Gitterparameter
zwischen austenitischer Hochtemperaturphase und martensitischer Tieftemperaturphase die
Anisotropie des Legierungssystems in Bezug auf die funktionalen Eigenschaften gemindert
wird oder dass iiber das Legierungsdesign oder die Auslagerungsprozedur die Martensitvarian-
tenauswahl beeinflusst wird. Fiir ein gezieltes Legierungsdesign ist jedoch noch ein tiefgreifen-
des Verstiandnis tiber den tatsdchlichen Umwandlungspfad im Fe-Mn-Al-Ni-System notwen-
dig.

Mittels in situ Versuchen wurde gezeigt, dass Korngrenzen, unabhéngig von ihrer Missorien-
tierung, einen erheblichen Einfluss auf das pseudoelastische Verhalten der Legierungen haben.
Ahnlich wie von Ueland und Schuh an Drihten aus kupferbasierten FGL gezeigt
wurde [118,119], verlauft die Umwandlung der Korner in Fe-Mn-Al-Ni sequenziell, d.h. nach-
einander und vom Korninneren zu den Korngrenzen. Die Spannungskonzentrationen an den
Korngrenzen sind allerdings so hoch, dass diese durch eine Vielzahl von unterschiedlich orien-
tierten Martensitplatten abgebaut werden miissen. Einzelne Martensitplatten setzen sich schein-
bar im benachbarten Korn fort und aktivieren dort eine Vielzahl von Martensitplatten zur Span-
nungsakkommodation. Insbesondere die Ubertragung der Martensitplatten in benachbarte Kor-
ner ist mit einem hohen MaB an Irreversibilitit verbunden und wird voraussichtlich in folgenden
Zyklen der Ausgangspunkt funktionaler Degradation sein. Dies gilt es in zukiinftigen Studien
zu untersuchen. Neben dem Einfluss von GroBwinkelkorngrenzen wurde in der vorliegenden
Arbeit der Einfluss von Subkornstrukturen untersucht. Es zeigte sich, dass bereits Missorien-
tierungen von 3° ausreichen, um die Martensitvariantenauswahl zu beeinflussen und die funk-
tionalen Eigenschaften erheblich zu verschlechtern. In wie weit es eine kritische Grenze gibt,
ab der die Missorientierung besonders schédlich ist, und ob die Kornorientierung z.B. in Form
der kritischen Umwandlungsspannung einen Einfluss auf den destruktiven Charakter der Sub-

kornstrukturen hat, muss in zukiinftigen Studien umfassend betrachtet werden.

Funktionale Ermiidungsversuche an mittels Bridgman-Stockbarger-Methode hergestellten

(001)-orientierten Fe-Mn-Al-Ni-Einkristallen unter Druck- und Zugbelastung offenbarten eine
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starke Degradation der pseudoelastischen Eigenschaften innerhalb von 25 Zyklen. Dabei
konnte mit Hilfe von in situ SE-Aufnahmen und in situ EBSD-Untersuchungen gezeigt werden,
dass urspriinglich umgewandelte Bereiche der Probe mit fortschreitender Zyklenzahl nur teil-
weise erneut umwandeln und die Dehnung zu gro3en Teilen durch die Umwandlung neuer, bis
dahin noch nicht umgewandelter, Bereiche akkommodiert wird. Das Erscheinungsbild der mar-
tensitischen Umwandlung auf der Probe wird dadurch in der makroskopischen Betrachtung
grofBfliachiger, auf der anderen Seite in der mikroskopischen Betrachtung aber auch wesentlich
feiner und zergliederter. Ein dhnlich progressives Degradationsverhalten wurde bislang nur in
thermisch zyklierten Ni-Ti-Proben beobachtet [195]. Als wesentliche Schiadigungsmechanis-
men konnten mittels REM und TEM die Interaktion nadel- bzw. plattenformiger Teilchen mit
dem Martensit, die Interaktion der f-Ausscheidungen mit dem Martensit, die Interaktion der
Martensitvarianten untereinander sowie die Gitterinkompatibilititen zwischen Austenit und
Martensit identifiziert werden. Es ist anzunehmen, dass das Zusammenspiel der verschiedenen
Mechanismen zur voranschreitenden Degradation beitragt, allerdings kdnnten weitere in situ
Verfahren, wie beispielsweise die akustische Emission, ein tiefgreifenderes Verstindnis auf-
bauen und so in einem weiteren Schritt zur Verbesserung der funktionalen Eigenschaften bei-
tragen. In Ni-Ti wurde beispielsweise gezeigt, dass das Einbringen gerichteter Ausscheidungen
durch eine Auslagerung unter Spannung einen sehr positiven Einfluss auf die funktionale Sta-

bilitat haben kann [213].

Im letzten Abschnitt der Arbeit wurden die mikrostrukturellen Charakteristika mit den funkti-
onalen Eigenschaften in zwei deskriptiven Modellen zusammengefiihrt. Im ersten Modell wur-
den die zuvor untersuchten bambusartig strukturierten Proben durch drei Spannungsgrof3en be-
schrieben: Die lokale innere Spannung Giocal, die lokale Umwandlungsspannung Gerit(locary und
die lokale Schidigungsspannung op. Durch die Formulierung einfacher Randbedingungen
konnte dann das lokale Umwandlungsverhalten erkldrt werden. Das auf vereinfachte Annah-
men aufbauende Modell kann durch die Aufhahme weiterer Randbedingungen beliebig erwei-
tert werden und in einem weiteren Schritt wire es moglich, die beschriebenen Einflussgrofien
in mathematische Grofen zu iiberfithren und so Vorhersagen fiir bambusartig strukturierte Bau-

teile mit unterschiedlichen Kornkonstellationen zu treffen.

Das zweite Modell bildet die zyklenabhéngige Mikrostrukturentwicklung wéhrend der Ermii-
dung auf nanoskaliger Ebene ab. Dabei ist eine Kombination unterschiedlicher Degradations-
mechanismen sowohl im zuerst ermiideten Bereich als auch im zuletzt ermiideten Bereich zu

beobachten. Auffallig ist, dass bei der ersten Aktivierung zunéchst eine hohe Reversibilitét der
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Umwandlung gegeben ist, die jedoch bereits mit einer lokalen Versetzungsbildung einhergeht.
Mit steigender Zyklenzahl kommt es zur Kumulation von Versetzungen durch die zuvor ge-
nannten Mechanismen und schlieflich zur teilweisen Stabilsierung der Martensitstrukturen so-

wie zur Umwandlung von Martensit in zuvor nicht umgewandelten Bereichen.

Werden die Ergebnisse der Arbeit unter dem Aspekt der perspektivischen Anwendung eisen-
basierter Formgedéchtnislegierungen in der Industrie betrachtet, konnte herausgestellt werden,
dass das MaBschneidern der Mikrostruktur eine fiir das funktionale Verhalten wichtige Funk-
tion innehat. So konnte gezeigt werden, wie sich die zuvor eingestellte Mikrostruktur sowohl
auf das funktionale Verhalten im quasistatischen Versuch als auch auf das funktionale Verhal-
ten im Ermiidungsversuch auswirkt. Eine der grofiten Herausforderungen fiir die Zukunft ist
die Verbesserung der funktionalen Ermiidungseigenschaften, die sowohl durch das Design der
Legierung, im Sinne der Kompatibilitit der an der Umwandlung beteiligten Phasen, als auch
durch das Einstellen der Ausscheidungsteilchen, beeinflusst werden kann. Um ein umfangrei-
ches Anwendungsspektrum gewéhrleisten zu konnen, sollten neben der in dieser Arbeit unter-
suchten Pseudoelastizitit zudem auch der Einwegeffekt bzw. der Zweiwegeffekt erforscht wer-
den. Erste Studien zeigen die potenzielle Realisierbarkeit des Einwegeffekts [214,215], bei der
allerdings, anders als im klassischen Sinne, die Ausgangs- und Endphase durch die austeniti-
sche a-Phase gekennzeichnet ist, d.h. dass im Ausgangszustand Ms < T < A und besser
M; < T < A, gilt. In abgewandelter Form kann ein solcher Effekt beispielsweise zum Vorspan-
nen von Bauelementen oder zur Reparatur beschadigter Bauwerke genutzt werden [42]. In Ab-
bildung 5-2 ist dazu das Spannung-Dehnung-Diagramm (a) sowie das Spannung-Temperatur-
Diagramm (b) einer polykristallinen fiir 1 h bei 1200°C 16sungsgegliihten, in 80°C warmen
Wasser abgeschreckten, nicht ausgelagerten Zugprobe zu sehen. Wird zunéchst das Spannung-
Dehnung-Diagramm (a) betrachtet, ist zu erkennen, dass bei circa 200 MPa die martensitische
Phasenumwandlung einsetzt und dass die Probe, nach dem sie bis 4 % Dehnung belastet wurde,
eine leichte Reversibilitit der Umwandlung aufweist. Wird die Dehnung nun konstant gehalten
und die Probe auf 300°C erhitzt und anschlieend auf RT abgekiihlt, findet eine reversible Um-
wandlung des stabilisierten Martensits statt und es baut sich eine Spannung von etwa 400 MPa

auf, die als Vorspannung genutzt werden kann.
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Abbildung 5-2 Vorspannungsmessung in einer polykristallinen Fe-Mn-AI-Ni-

Probe [216]. (a) Spannung-Dehnung-Diagramm einer bei 1200°C fiir 1 h
losungsgegliihten und anschlieffend in 80°C warmen Wasser abge-
schreckten Zugprobe, die bis 4 % Dehnung belastet wurde. (b) Span-
nung-Temperatur-Diagramm, bei der die Probe nach der Vorbelastung
bis 300°C erhitzt und anschliefsend auf RT abgekiihlt wurde.

Allerdings handelt es sich bei der nicht ausgelagerten Probe um einen instabilen Zustand, bei
dem eine weitere Lagerung bei RT vor der Aktivierung zu einer Verschiebung der Umwand-
lungstemperaturen und damit zu einer Veranderung des funktionalen Verhaltens fithren wiirde
(vgl. Kapitel 2.2.6). Auf Grund der geringen Steigung der Clausius-Clapeyron Beziehung muss
zudem ein relativ grofles Temperaturfenster tiberschritten werden, wenn der Einwegeffekt voll-
standig genutzt werden soll. Auf Basis des in Kapitel 2.2.1 vorgestellten Legierungsdesigns und
der damit verbundenen geringen Anderungen der Standardentropie zwischen den Phasen ist
jedoch ein erheblicher Eingriff in die Legierungszusammensetzung notwendig, um die Steigung
der Clausius-Clapeyron-Beziehung zu erhdhen. Neben der Anpassung des Legierungsdesigns
konnten allerdings auch Auslagerungsbehandlungen im spannungsinduzierten Martensit, dhn-
lich wie fiir Co-Ni-Ga gezeigt [217], zu einer Stabilisierung des Martensits und somit zu einer
moglichen Realisierbarkeit des klassischen Einwegeffekts fithren. Weitere fiir die Anwendung
interessante Fragestellungen ergeben sich beispielsweise aus der Korrosionsbestindigkeit, der
strukturellen Ermiidung, der Umformbarkeit oder der Anbindung an Strukturwerkstoffe iiber
fiigetechnische Verfahren. Auch die statistische Absicherung der aus Einzelexperimenten ab-
geleiteten Erkenntnisse ist im Sinne einer robusten Anwendung unerlésslich, so dass ein erheb-

liches Potential fiir zukiinftige Forschung in diesem Bereich besteht.



114 Literatur

6 Literatur

[1]J. Mohd Jani, M. Leary, A. Subic, M.A. Gibson, A review of shape memory alloy
research, applications and opportunities, Materials & Design (1980-2015) 56 (2014)
1078-1113.

[2] S. Langbein, A. Czechowicz, Konstruktionspraxis Formgedéchtnistechnik, Springer

Fachmedien Wiesbaden, Wiesbaden, 2013.

[3] D.C. Lagoudas, Shape memory alloys: Modeling and engineering applications, Springer,
New York, London, 2008.

[4] A. Olander, An electrochemical investigation of solid cadmium-gold alloys, Journal of the

American Chemical Society 54 (1932) 3819-3833.

[5] G.V. Kurdjumov, L.G. Khandros, First reports of the thermoelastic behaviour of the
martensitic phase of Au-Cd alloys, Doklady Akademii Nauk SSSR 66 (1949) 211-213.

[6] L.C. Chang, T.A. Read, Plastic Deformation and Diffusionless Phase Changes in Metals
— the Gold-Cadmium Beta Phase, JOM 3 (1951) 47-52.

[7] W.J. Buehler, J.V. Gilfrich, R.C. Wiley, Effect of Low-Temperature Phase Changes on the
Mechanical Properties of Alloys near Composition TiNi, J. Appl. Phys. 34 (1963) 1475.

[8] T.W. Duerig, Engineering aspects of shape memory alloys, 1st ed., Butterworth-

Heinemann, London u.a., 1990.

[9] C.M. Wayman, K. Otsuka, Shape memory materials, 1st ed., Cambridge University Press,
Cambridge, New York, 1999.

[10] G.B. Kauffmann, I. Mayo, The Story of Nitinol: The Serendipitous Discovery of the
Memory Metal and Its Applications, Chem. Educator 2 (1997) 1-21.

[11] D.J. Hartl, D.C. Lagoudas, Aerospace applications of shape memory alloys, Proceedings
of the Institution of Mechanical Engineers, Part G: Journal of Aerospace Engineering
221 (2007) 535-552.

[12] N.B. Morgan, Medical shape memory alloy applications—the market and its products,
Materials Science and Engineering: A 378 (2004) 16-23.



Literatur 115

[13] T. Yoneyama, S. Miyazaki, Shape memory alloys for biomedical applications,
Woodhead Pub; CRC Press, Cambridge, England, Boca Raton, 2009.

[14] A. Nespoli, S. Besseghini, S. Pittaccio, E. Villa, S. Viscuso, The high potential of shape
memory alloys in developing miniature mechanical devices: A review on shape memory

alloy mini-actuators, Sensors and Actuators A: Physical 158 (2010) 149—-160.

[15]J. Enkovaara, A. Ayuela, A.T. Zayak, P. Entel, L. Nordstrom, M. Dube, J. Jalkanen,
J. Impola, R.M. Nieminen, Magnetically driven shape memory alloys, Materials Science

and Engineering: A 378 (2004) 52-60.

[16] I. Suorsa, E. Pagounis, K. Ullakko, Magnetic shape memory actuator performance,

Journal of Magnetism and Magnetic Materials 272-276 (2004) 2029-2030.

[17] G.S. Firstov, J. van Humbeeck, Y.N. Koval, Comparison of high temperature shape
memory behaviour for ZrCu-based, Ti-Ni-Zr and Ti-Ni-Hf alloys, Scripta Materialia 50
(2004) 243-248.

[18] G.S. Firstov, J. van Humbeeck, Y.N. Koval, High Temperature Shape Memory Alloys
Problems and Prospects, Journal of intelligent material systems and structures 17 (2006)

1041-1047.

[19] G.S. Firstov, J. van Humbeeck, Y.N. Koval, High-temperature shape memory alloys,
Materials Science and Engineering: A 378 (2004) 2—-10.

[20]J. Ma, 1. Karaman, R.D. Noebe, High temperature shape memory alloys, International
Materials Reviews 55 (2010) 257-315.

[21]]J. van Humbeeck, High Temperature Shape Memory Alloys, IS1J International 121
(1999) 98.

[22] P. Krulevitch, A.P. Lee, P.B. Ramsey, J.C. Trevino, J. Hamilton, M.A. Northrup, Thin
film shape memory alloy microactuators, J. Microelectromech. Syst. 5 (1996) 270-282.

[23] S. Miyazaki, Y.Q. Fu, W.M. Huang, Thin film shape memory alloys: Fundamentals and
device applications, University Press, Cambridge, op. 2009.

[24]J.A. Walker, K.J. Gabriel, M. Mehregany, Thin-film processing of TiNi shape memory
alloy, Sensors and Actuators A: Physical 21 (1990) 243-246.



116 Literatur

[25] B. Winzek, S. Schmitz, H. Rumpf, T. Sterzl, R. Hassdorf, S. Thienhaus, J. Feydt,
M. Moske, E. Quandt, Recent developments in shape memory thin film technology,
Materials Science and Engineering: A 378 (2004) 40—46.

[26] W.L. Benard, H. Kahn, A.H. Heuer, M.A. Huff, Thin-film shape-memory alloy actuated
micropumps, J. Microelectromech. Syst. 7 (1998) 245-251.

[27] R. Kainuma, Recent Progress in Shape Memory Alloys, Mater. Trans. 59 (2018) 327—
331.

[28] L. Janke, C. Czaderski, M. Motavalli, J. Ruth, Applications of shape memory alloys in
civil engineering structures—Overview, limits and new ideas, Mat. Struct. 38 (2005)

578-592.

[29] S. Kajiwara, A.L. Baruj, T. Kikuchi, N. Shinya, Low-cost high-quality Fe-based shape
memory alloys suitable for pipe joints, in: D.C. Lagoudas (Ed.), SPIE, 2003, p. 250.

[30] T. Sawaguchi, I. Nikulin, K. Ogawa, K. Sekido, S. Takamori, T. Maruyama, Y. Chiba,
A. Kushibe, Y. Inoue, K. Tsuzaki, Designing Fe—Mn-Si alloys with improved low-
cycle fatigue lives, Scripta Materialia 99 (2015) 49-52.

[31] P. La Roca, A. Baruj, M. Sade, Shape-Memory Effect and Pseudoelasticity in
Fe-Mn-Based Alloys, Shap. Mem. Superelasticity 3 (2017) 37-48.

[32] C.M. Wayman, On memory effects related to martensitic transformations and

observations in B-brass and Fe3Pt, Scripta Metallurgica 5 (1971) 489-492.

[33] Y.U.N. Koval, V.V. Kokorin, L.G. Khandros, The Shape-Memory Effect in
Iron-Nickel-Cobalt-Titanium Alloys, Fiz. Met. Metalloved. 48 (1979) 1309-1311.

[34] A. Sato, E. Chishima, K. Soma, T. Mori, Shape memory effect in y2e transformation in

Fe-30Mn-1Si alloy single crystals, Acta Metallurgica 30 (1982) 1177-1183.
[35] H. Otsuka, Fe-Mn-Si Based Shape Memory Alloys, MRS Proc. 246 (1991) 855.

[36] H. Otsuka, H. Yamada, T. Maruyama, H. Tanahashi, S. Matsuda, M. Murakami, Effects
of alloying additions on Fe-Mn-Si shape memory alloys, ISIJ International 30 (1990)
674-679.



Literatur 117

[37] H. Otsuka, H. Yamada, H. Tanahashi, T. Maruyama, Shape Memory Effect in
Fe-Mn-Si-Cr-Ni Polycrystalline Alloys, Materials Science Forum 56-58 (1991) 655—
660.

[38] D.F. Wang, Y.R. Chen, F.Y. Gong, D.Z. Liu, W.X. Liu, The Effect of
Thermomechanical Training on the Microstructures of Fe-Mn-Si Shape Memory Alloy,

J. Phys. IV France 05 (1995) C8-527-C8-530.

[39] X.X. Wang, L.C. Zhao, The effect of thermal-mechanical training on the formation of
stress-induced € martensite in an Fe-Mn-Si-Ni-Co alloy, Scripta Metallurgica et

Materialia 26 (1992) 1451-1456.

[40] S. Kajiwara, D. Liu, T. Kikuchi, N. Shinya, Remarkable improvement of shape memory
effect in Fe-Mn-Si based shape memory alloys by producing NbC precipitates, Scripta
Materialia 44 (2001) 2809-2814.

[41]Y. Watanabe, E. Miyazaki, H. Okada, Enhanced Mechanical Properties of Fe-Mn-Si-Cr
Shape Memory Fiber/Plaster Smart Composite, Mater. Trans. 43 (2002) 974-983.

[42] C. Czaderski, M. Shahverdi, R. Bronnimann, C. Leinenbach, M. Motavalli, Feasibility of
iron-based shape memory alloy strips for prestressed strengthening of concrete

structures, Construction and Building Materials 56 (2014) 94-105.

[43] H. Otsuka, Development of Fe-Mn-Si Shape Memory Alloys for Pipe Joints in Steel
Construction, Materia Japan 37 (1998) 283-285.

[44] T. Maruyama, T. Kurita, S. Kozaki, K. Andou, S. Farjami, H. Kubo, Innovation in
producing crane rail fishplate using Fe-Mn—Si—Cr based shape memory alloy, Materials

Science and Technology 24 (2008) 908-912.

[45] T. Sawaguchi, T. Maruyama, H. Otsuka, A. Kushibe, Y. Inoue, K. Tsuzaki, Design
Concept and Applications of Fe-Mn-Si-Based Alloys - from Shape-Memory to Seismic
Response Control, Mater. Trans. 57 (2016) 283-293.

[46] T. Sawaguchi, T. Kikuchi, K. Ogawa, F.X. Yin, S. Kajiwara, A. Kushibe, T. Ogawa,
Internal Friction of Fe-Mn-Si-Based Shape Memory Alloys Containing Nb and C and
Their Application as a Seismic Damping Material, KEM 319 (2006) 53-58.



118 Literatur

[47] T. Sawaguchi, P. Sahu, T. Kikuchi, K. Ogawa, S. Kajiwara, A. Kushibe, M. Higashino,
T. Ogawa, Vibration mitigation by the reversible fcc/hcp martensitic transformation
during cyclic tension—compression loading of an Fe-Mn-Si-based shape memory alloy,

Scripta Materialia 54 (2006) 1885-1890.

[48] T. Maki, K. Kobayashi, M. Minato, I. Tamura, Thermoelastic martensite in an ausaged
Fe-Ni-Ti-Co alloy, Scripta Metallurgica 18 (1984) 1105-1109.

[49] A. Cladera, B. Weber, C. Leinenbach, C. Czaderski, M. Shahverdi, M. Motavalli,
Iron-based shape memory alloys for civil engineering structures: An overview,

Construction and Building Materials 63 (2014) 281-293.

[50]Y. Tanaka, Y. Himuro, R. Kainuma, Y. Sutou, T. Omori, K. Ishida, Ferrous
polycrystalline shape-memory alloy showing huge superelasticity, Science (New York,

N.Y.) 327 (2010) 1488-1490.

[51]J. Ma, B.C. Hornbuckle, I. Karaman, G.B. Thompson, Z.P. Luo, Y.I. Chumlyakov,
The effect of nanoprecipitates on the superelastic properties of FeNiCoAlTa shape
memory alloy single crystals, Acta Materialia 61 (2013) 3445-3455.

[52]J. Ma, B. Kockar, A. Evirgen, I. Karaman, Z.P. Luo, Y.I. Chumlyakov, Shape memory
behavior and tension—compression asymmetry of a FeNiCoAlTa single-crystalline

shape memory alloy, Acta Materialia 60 (2012) 2186-2195.

[53] Y.I. Chumlyakov, I.V. Kireeva, O.A. Kutz, A.S. Turabi, H.E. Karaca, I. Karaman,
Unusual reversible twinning modes and giant superelastic strains in FeNiCoAINDb single

crystals, Scripta Materialia 119 (2016) 43—46.

[54] Y.I. Chumlyakov, I.V. Kireeva, V.V. Poklonov, Z.V. Pobedennaya, I. Karaman,
The shape-memory effect and superelasticity in single-crystal ferromagnetic alloy

FeNiCoAlTi, Technical Physics Letters 40 (2014) 747-750.

[55] H.E. Karaca, A.S. Turabi, Y.I. Chumlyakov, I. Kireeva, H. Tobe, B. Basaran,
Superelasticity of [001]-oriented Fe42.6Ni27.9Co17.2A1 9.9Nb2.4 ferrous shape
memory alloys, Scripta Materialia 120 (2016) 54-57.



Literatur 119

[56] Y.I. Chumlyakov, I.V. Kireeva, O.A. Kuts, M.Y. Panchenko, E. Karaka, H.J. Maier,
Shape Memory Effect and Superelasticity in [001] Single Crystals of Fe-Ni—Co—Al-
Nb(B) Ferromagnetic Alloy, Russ Phys J 58 (2015) 889-897.

[57] O.A. Kuts, M.Y. Panchenko, L.V. Kireeva, Y.I. Chumlyakov, Shape Memory Effect and
Superelasticity in [001] Single Crystals of FeNiCoAINb(B) Alloys, IOP Conf. Ser.:
Mater. Sci. Eng. 93 (2015) 12034.

[58] Z.V. Pobedennaya, K.A. Reunova, 1.V. Kireeva, Y.I. Chumlyakov, Shape memory effect
and superelasticity in single crystals of iron-based alloys, IOP Conf. Ser.: Mater. Sci.

Eng. 93 (2015) 12044.

[S9]L.W. Tseng, J. Ma, L. Karaman, S.J. Wang, Y.I. Chumlyakov, Superelastic response of
the FeNiCoAlTi single crystals under tension and compression, Scripta Materialia 101

(2015) 1-4.

[60] H. Zhao, H. Fu, J. Xie, Z. Zhang, Effects of solution treatment on microstructure and
superelasticity of FeNiCoAlTaB alloy, Mater. Res. Express 5 (2018) 16508.

[61] H. Fu, H. Zhao, Y. Zhang, J. Xie, Enhancement of Superelasticity in Fe-Ni-Co-Based
Shape Memory Alloys by Microstructure and Texture Control, Procedia Engineering

207 (2017) 1505-1510.

[62]D. Lee, T. Omori, R. Kainuma, Ductility enhancement and superelasticity in
Fe-Ni—Co—Al-Ti-B polycrystalline alloy, Journal of Alloys and Compounds 617
(2014) 120-123.

[63] D. Lee, T. Omori, R. Kainuma, Microstructure and Mechanical Properties in B-Doped
Fe-31.9Ni-9.6Co0-4.7Ti Alloys, Shap. Mem. Superelasticity 2 (2016) 228-234.

[64] D. Lee, T. Omori, K. Han, Y. Hayakawa, R. Kainuma, Effect of Thermomechanical
Processing on Texture and Superelasticity in Fe—Ni-Co-Al-Ti-B Alloy, Shap. Mem.
Superelasticity 327 (2018) 1488.

[65] P. Kroof3, T. Niendorf, I. Karaman, Y. Chumlyakov, H.J. Maier, Cyclic deformation
behavior of aged FeNiCoAlTa single crystals, Funct. Mater. Lett. 05 (2012) 1250045.



120 Literatur

[66] P. Kroof3, M.J. Holzweissig, T. Niendorf, C. Somsen, M. Schaper, Y.I. Chumlyakov,
H.J. Maier, Thermal cycling behavior of an aged FeNiCoAlTa single-crystal shape
memory alloy, Scripta Materialia 81 (2014) 28-31.

[67] P. KrooB, C. Somsen, T. Niendorf, M. Schaper, 1. Karaman, Y. Chumlyakov, G. Eggeler,
H.J. Maier, Cyclic degradation mechanisms in aged FeNiCoAlTa shape memory single

crystals, Acta Materialia 79 (2014) 126-137.

[68] T. Omori, K. Ando, M. Okano, X. Xu, Y. Tanaka, I. Ohnuma, R. Kainuma, K. Ishida,
Superelastic effect in polycrystalline ferrous alloys, Science (New York, N.Y.) 333
(2011) 68-71.

[69] K. Ando, T. Omori, I. Ohnuma, R. Kainuma, K. Ishida, Ferromagnetic to weak-magnetic
transition accompanied by bcc to fcc transformation in Fe-Mn—Al alloy, Applied

Physics Letters 95 (2009) 212504.

[70] T. Omori, M. Nagasako, M. Okano, K. Endo, R. Kainuma, Microstructure and
martensitic transformation in the Fe-Mn-AI-Ni shape memory alloy with B2-type

coherent fine particles, Appl. Phys. Lett. 101 (2012) 231907.

[71]L.W. Tseng, J. Ma, S.J. Wang, 1. Karaman, Y.I. Chumlyakov, Effects of crystallographic
orientation on the superelastic response of FeMnAINi single crystals, Scripta Materialia
116 (2016) 147-151.

[72] A. Ojha, H. Sehitoglu, Transformation stress modeling in new Fe Mn Al Ni shape
memory alloy, International Journal of Plasticity 86 (2016) 93—111.

[73] L.W. Tseng, J. Ma, S.J. Wang, 1. Karaman, M. Kaya, Z.P. Luo, Y.I. Chumlyakov,
Superelastic response of a single crystalline FeMnAINi shape memory alloy under

tension and compression, Acta Materialia 89 (2015) 374-383.

[74] L.W. Tseng, J. Ma, M. Vollmer, P. Kroo83, T. Niendorf, I. Karaman, Effect of grain size
on the superelastic response of a FeMnAINi polycrystalline shape memory alloy,

Scripta Materialia 125 (2016) 68—72.

[75] T. Omori, M. Okano, R. Kainuma, Effect of grain size on superelasticity in Fe-Mn-Al-Ni
shape memory alloy wire, APL Materials 1 (2013) 32103.



Literatur 121

[76] T. Omori, T. Kusama, S. Kawata, I. Ohnuma, Y. Sutou, Y. Araki, K. Ishida, R. Kainuma,
Abnormal grain growth induced by cyclic heat treatment, Science (New York, N.Y.)
341 (2013) 1500-1502.

[77] T. Omori, H. Iwaizako, R. Kainuma, Abnormal grain growth induced by cyclic heat
treatment in Fe-Mn-Al-Ni superelastic alloy, Materials & Design 101 (2016) 263-269.

[78] T. Kusama, T. Omori, T. Saito, S. Kise, T. Tanaka, Y. Araki, R. Kainuma, Ultra-large

single crystals by abnormal grain growth, Nature communications 8 (2017) 354.

[79] S. Pfeiffer, M.F.-X. Wagner, Elastic deformation of twinned microstructures,

Proceedings. Mathematical, physical, and engineering sciences 473 (2017) 20170330.

[80] L. Kaufman, M. Cohen, Thermodynamics and kinetics of martensitic transformations,

Progress in Metal Physics 7 (1958) 165-246.

[81] P. Wollants, M. de Bonte, J. Roos, Thermodynamic analysis of the stress-induced
martensitic-transformation in a single-crystal, Zeitschrift fur metallkunde 70 (1979)

113-117.
[82] C. Lexcellent, Shape-Memory Alloys Handbook, John Wiley & Sons, 2013.

[83] G. Gottstein, Materialwissenschaft und Werkstofftechnik, Springer Berlin Heidelberg,
Berlin, Heidelberg, 2014.

[84] S. Suresh, Fatigue of Materials, Cambridge University Press, Cambridge, 1998.

[85] E. Macherauch, H.-W. Zoch, Praktikum in Werkstoffkunde: 91 ausfiihrliche Versuche
aus wichtigen Gebieten der Werkstofftechnik ; mit 23 Tabellen, 11th ed., Vieweg et
Teubner, Wiesbaden, 2011.

[86] G. Eggeler, E. Hornbogen, A. Yawny, A. Heckmann, M. Wagner, Structural and
functional fatigue of NiTi shape memory alloys, Materials Science and Engineering: A

378 (2004) 24-33.

[87] N.B. Morgan, C.M. Friend, A review of shape memory stability in NiTi alloys, J. Phys.
IV France 11 (2001) Pr8-325-Pr8-332.



122 Literatur

[88] M. Vollmer, P. Kroof3, M.J. Kriegel, V. Klemm, C. Somsen, H. Ozcan, I. Karaman,
A. Weidner, D. Rafaja, H. Biermann, T. Niendorf, Cyclic degradation in bamboo-like
Fe-Mn—Al-Ni shape memory alloys — The role of grain orientation, Scripta Materialia

114 (2016) 156-160.

[89] M. Vollmer, M.J. Kriegel, A. Walnsch, V. Klemm, A. Leineweber, T. Niendorf, On the
microstructural and functional stability of Fe-Mn-Al-Ni at ambient and elevated

temperatures, Scripta Materialia 162 (2019) 442—446.

[90] S. Miyazaki, T. Imai, Y. Igo, K. Otsuka, Effect of cyclic deformation on the
pseudoelasticity characteristics of Ti-Ni alloys, Metallurgical Transactions A 17 (1986)
115-120.

[91]J.-L. Liu, H.-Y. Huang, J.-X. Xie, S. Xu, F. Li, Superelastic fatigue of columnar-grained
Cu-Al-Mn shape memory alloy under cyclic tension at high strain, Scripta Materialia

136 (2017) 106-110.

[92] M. Sade, C. Damiani, R. Gastien, F.C. Lovey, J. Malarria, A. Yawny, Fatigue and
martensitic transitions in Cu—Zn—Al and Cu—AI-Ni single crystals: mechanical
behaviour, defects and diffusive phenomena, Smart Mater. Struct. 16 (2007) S126-
S136.

[93] M. Vollmer, P. Kroo8, C. Segel, A. Weidner, A. Paulsen, J. Frenzel, M. Schaper,
G. Eggeler, H.J. Maier, T. Niendorf, Damage evolution in pseudoelastic polycrystalline
Co—Ni—Ga high-temperature shape memory alloys, Journal of Alloys and Compounds

633 (2015) 288-295.

[94] P. KrooB3, T. Niendorf, P.M. Kadletz, C. Somsen, M.J. Gutmann, Y.I. Chumlyakov,
W.W. Schmahl, G. Eggeler, H.J. Maier, Functional Fatigue and Tension—Compression
Asymmetry in [001]-Oriented Co49Ni21Ga30 High-Temperature Shape Memory Alloy
Single Crystals, Shap. Mem. Superelasticity 1 (2015) 6-17.

[95] T. Simon, A. Krdger, C. Somsen, A. Dlouhy, G. Eggeler, On the multiplication of
dislocations during martensitic transformations in NiTi shape memory alloys, Acta

Materialia 58 (2010) 1850—-1860.

[96] A. Yawny, M. Sade, G. Eggeler, Pseudoelastic cycling of ultra-fine-grained NiTi shape-
memory wires, Zeitschrift fur metallkunde 96 (2005) 608—618.



Literatur 123

[97] K. Gall, N. Yang, H. Sehitoglu, Y.I. Chumlyakov, Fracture of precipitated NiTi shape
memory alloys, International Journal of Fracture 109 (2001) 189-207.

[98] P.G. McCormick, Y. Liu, Thermodynamic analysis of the martensitic transformation in
NiTi—II. Effect of transformation cycling, Acta Metallurgica et Materialia 42 (1994)
2407-2413.

[99] L. Jordan, M. Masse, J.-Y. Collier, G. Bouquet, Effects of thermal and thermomechanical
cycling on the phase transformations in NiTi and Ni-Ti-Co shape-memory alloys,

Journal of Alloys and Compounds 211-212 (1994) 204-207.

[100]D.Y. Li, X.F. Wu, T. Ko, The effect of stress on soft modes for the phase transformation
in a Ti-Ni alloy, Philosophical Magazine A 63 (1991) 603-616.

[101]D. Stroz, Z. Bojarski, J. Ilczuk, Z. Lekston, H. Morawiec, Effect of thermal cycling on
as-quenched and aged nickel-rich Ni-Ti alloy, J Mater Sci 26 (1991) 1741-1748.

[102] K. Gall, H. Sehitoglu, Y.I. Chumlyakov, I.V. Kireeva, Pseudoelastic cyclic stress-strain
response of over-aged single crystal Ti-50.8at%Ni, Scripta Materialia 40 (1998) 7-12.

[103] M. Nishida, C.M. Wayman, T. Honma, Precipitation processes in near-equiatomic TiNi
shape memory alloys, Metallurgical Transactions A 17 (1986) 1505-1515.

[104] M. Nishida, C.M. Wayman, Electron microscopy studies of the “Premartensitic”
transformations in an aged Ti-51 at%Ni shape memory alloy, Metallography 21 (1988)
255-273.

[105] T. Tadaki, Y. Nakata, K.&r. Shimizu, ichi, K. Otsuka, Crystal Structure, Composition
and Morphology of a Precipitate in an Aged Ti-51 at%Ni Shape Memory Alloy,
Transactions of the Japan Institute of Metals 27 (1986) 731-740.

[106] K. Gall, H. Sehitoglu, Y.I. Chumlyakov, I.V. Kireeva, H.J. Maier, The Influence of
Aging on Critical Transformation Stress Levels and Martensite Start Temperatures in
NiTi: Part —Aged Microstructure and Micro-Mechanical Modeling, Transactions of
the Japan Institute of Metals 121 (1999) 19.



124 Literatur

[107] K. Gall, H. Sehitoglu, Y.I. Chumlyakov, I.V. Kireeva, H.J. Maier, The Influence of
Aging on Critical Transformation Stress Levels and Martensite Start Temperatures in
NiTi: Part [I—Discussion of Experimental Results, Transactions of the Japan Institute

of Metals 121 (1999) 28.

[108] K. Gall, H.J. Maier, Cyclic deformation mechanisms in precipitated NiTi shape memory
alloys, Acta Materialia 50 (2002) 4643-4657.

[109] Y .I. Chumlyakov, N.S. Surikova, A.D. Korotaev, Orientation dependence of strength
and plasticity of titanium nickelide single crystals, The Physics of Metals and
Metallography 82 (1996) 102—109.

[110] Y. Geng, D. Lee, X. Xu, M. Nagasako, M. Jin, X. Jin, T. Omori, R. Kainuma,
Coherency of ordered y’ precipitates and thermoelastic martensitic transformation in

FeNiCoAlTaB alloys, Journal of Alloys and Compounds 628 (2015) 287-292.

[111]S. Kajiware, W.S. Owen, Substructure of austenite formed by a partial reverse

martensitic transformation in an Fe-Pt alloy, MT 4 (1973) 1988-1990.

[112] S. Kajiwara, W.S. Owen, The reversible martensite transformation in iron-platinum

alloys near Fe3Pt, MT 5 (1974) 2047-2061.

[113] S. Kajiwara, W.S. Owen, The martensite-austenite interface and the thickness of twins

in martensite in Fe3Pt, Scripta Metallurgica 11 (1977) 137-142.

[114] T. Kikuchi, S. Kajiwara, Shape Memory Effect and Related Transformation Behavior in
an Unausaged Fe-Ni-Co-Ti Alloy, Materials Transactions, JIM 34 (1993) 907-918.

[115] S. Kajiwara, Characteristic features of shape memory effect and related transformation
behavior in Fe-based alloys, Materials Science and Engineering: A 273-275 (1999) 67—
88.

[116] S. Kajiwara, T. Kikuchi, Reversible movement of the austenite-martensite interface and
dislocation structures in reverse-transformed austenite in Fe-Ni-C alloys, Philosophical

Magazine A 48 (2006) 509-526.

[117] S.M. Ueland, Y. Chen, C.A. Schuh, Oligocrystalline Shape Memory Alloys, Adv.
Funct. Mater. 22 (2012) 2094-2099.



Literatur 125

[118] S.M. Ueland, C.A. Schuh, Superelasticity and fatigue in oligocrystalline shape memory
alloy microwires, Acta Materialia 60 (2012) 282-292.

[119] S.M. Ueland, C.A. Schuh, Grain boundary and triple junction constraints during
martensitic transformation in shape memory alloys, J. Appl. Phys. 114 (2013) 53503.

[120]Y. Sutou, T. Omori, R. Kainuma, K. Ishida, Grain size dependence of pseudoelasticity
in polycrystalline Cu—Al-Mn-based shape memory sheets, Acta Materialia 61 (2013)
3842-3850.

[121]Y. Sutou, T. Omori, N. Koeda, R. Kainuma, K. Ishida, Effects of grain size and texture
on damping properties of Cu—Al-Mn-based shape memory alloys, Materials Science

and Engineering: A 438-440 (2006) 743-746.

[122]Y. Sutou, T. Omori, J.J. Wang, R. Kainuma, K. Ishida, Effect of grain size and texture
on superelasticity of Cu-Al-Mn-based shape memory alloys, Journal de Physique IV
(Proceedings) 112 (2003) 511-514.

[123]Y. Sutou, T. Omori, K. Yamauchi, N. Ono, R. Kainuma, K. Ishida, Effect of grain size
and texture on pseudoelasticity in Cu—Al-Mn-based shape memory wire, Acta

Materialia 53 (2005) 4121-4133.

[124] C. Lauhoff, M. Vollmer, P. Kroo8, I. Kireeva, Y.I. Chumlyakov, T. Niendorf, Pathways
Towards Grain Boundary Engineering for Improved Structural Performance in
Polycrystalline Co—Ni—Ga Shape Memory Alloys, Shap. Mem. Superelasticity 378
(2018) 2.

[125]J.-X. Xie, J.-L. Liu, H.-Y. Huang, Structure design of high-performance Cu-based shape
memory alloys, Rare Met. 34 (2015) 607-624.

[126]J.-L. Liu, H.-Y. Huang, J.-X. Xie, The roles of grain orientation and grain boundary
characteristics in the enhanced superelasticity of Cu71.8A117.8Mn10.4 shape memory
alloys, Materials & Design (1980-2015) 64 (2014) 427—433.

[127]J.-L. Liu, Z.H. Chen, H.-Y. Huang, J.-X. Xie, Microstructure and superelasticity control
by rolling and heat treatment in columnar-grained Cu-Al-Mn shape memory alloy,

Materials Science and Engineering: A 696 (2017) 315-322.



126 Literatur

[128]Y. Sutou, T. Omori, J.J. Wang, R. Kainuma, K. Ishida, Characteristics of Cu—Al-Mn-
based shape memory alloys and their applications, Materials Science and Engineering:

A 378 (2004) 278-282.

[129]Y. Sutou, T. Omori, R. Kainuma, K. Ishida, N. Ono, Enhancement of superelasticity in
Cu-Al-Mn-Ni shape-memory alloys by texture control, Metall and Mat Trans A 33
(2002) 2817-2824.

[130] T. Omori, S. Abe, Y. Tanaka, D.Y. Lee, K. Ishida, R. Kainuma, Thermoelastic
martensitic transformation and superelasticity in Fe-Ni—-Co—AI-Nb-B polycrystalline

alloy, Scripta Materialia 69 (2013) 812-815.

[131] C. Zhang, C. Zhu, S. Shin, K. Vecchio, Enhancement of <001> recrystallization texture
in non-equiatomic Fe-Ni-Co-Al-based high entropy alloys by combination of annealing

and Cr addition, Journal of Alloys and Compounds 768 (2018) 277-286.

[132]Y. Tanaka, R. Kainuma, T. Omori, K. Ishida, Alloy Design for Fe-Ni-Co-Al-based
Superelastic Alloys, Materials Today: Proceedings 2 (2015) S485-S492.

[133]L.W. Tseng, J. Ma, B.C. Hornbuckle, I. Karaman, G.B. Thompson, Z.P. Luo,
Y.I. Chumlyakov, The effect of precipitates on the superelastic response of [100]
oriented FeMnAINi single crystals under compression, Acta Materialia 97 (2015) 234—
244.

[134] L.V. Kireeva, C. Picornell, J. Pons, I.V. Kretinina, Y.I. Chumlyakov, E. Cesari, Effect of
oriented y' precipitates on shape memory effect and superelasticity in Co-Ni—Ga single

crystals, Acta Materialia 68 (2014) 127-139.

[135]J. Dadda, D. Canadinc, H.J. Maier, 1. Karaman, H.E. Karaca, Y.I. Chumlyakov, Stress—
strain—temperature behaviour of [001] single crystals of Co49Ni21Ga30 ferromagnetic
shape memory alloy under compression, Philosophical Magazine 87 (2007) 2313-2322.

[136]J. Dadda, H.J. Maier, 1. Karaman, Y.I. Chumlyakov, Cyclic deformation and austenite
stabilization in Co35Ni35A130 single crystalline high-temperature shape memory
alloys, Acta Materialia 57 (2009) 6123—6134.



Literatur 127

[137]7]. Dadda, H.J. Maier, D. Niklasch, I. Karaman, H.E. Karaca, Y.I. Chumlyakov,
Pseudoelasticity and Cyclic Stability in Co49Ni21Ga30 Shape-Memory Alloy Single
Crystals at Ambient Temperature, Metallurgical and Materials Transactions A 39
(2008) 2026-2039.

[138]J. Dadda, H.J. Maier, I. Karaman, Y. Chumlyakov, High-temperature in-situ
microscopy during stress-induced phase transformations in Co 49 Ni 21 Ga 30 shape

memory alloy single crystals, IMR 101 (2010) 1-11.

[139]J. Dadda, H.J. Maier, 1. Karaman, H.E. Karaca, Y.I. Chumlyakov, Pseudoelasticity at
elevated temperatures in [001] oriented Co49Ni21Ga30 single crystals under
compression, Scripta Materialia 55 (2006) 663—666.

[140] P.W. Bridgman, Certain Physical Properties of Single Crystals of Tungsten, Antimony,
Bismuth, Tellurium, Cadmium, Zinc, and Tin, Proceedings of the American Academy

of Arts and Sciences 60 (1925) 305.

[141]D.C. Stockbarger, The Production of Large Single Crystals of Lithium Fluoride, Review
of Scientific Instruments 7 (1936) 133—136.

[142]J. Czochralski, Ein neues Verfahren zur Messung der Kristallisationsgeschwindigkeit

der Metalle, Zeitschrift fiir Physikalische Chemie 92U (1918).

[143]J.G. Byrne, Recovery, recrystallization, and grain growth, 1965, 179 P. MACMILLAN
CO.,NEW YORK (1965).

[144] C.G. Dunn, Secondary recrystallization textures and their origin in cold-rolled single

crystals of silicon iron, Acta Metallurgica 1 (1953) 163—175.

[145] F.J. Humphreys, M. Hatherly, Recrystallization and related annealing phenomena,
2nd ed., Elsevier, Amsterdam, Boston, 2004.

[146]J. Dennis, P.S. Bate, J.F. Humphreys, Abnormal Grain Growth in Metals, Materials
Science Forum 558-559 (2007) 717-722.

[147] C.L. Briant, F. Zaverl, W.T. Carter, The effect of deformation on abnormal grain
growth in tungsten ingots, Acta Metallurgica et Materialia 42 (1994) 2811-2821.



128 Literatur

[148] V. Randle, Strain-Induced Secondary Recrystallization, Materials Science Forum

113-115 (1993) 189-194.

[149]J.B. Koo, D.Y. Yoon, M.F. Henry, Island grains of low misorientation angles formed
during abnormal grain growth in Cu, Metall and Mat Trans A 31 (2000) 1489-1491.

[150] D.L. Worthington, N.A. Pedrazas, P.J. Noell, E.M. Taleff, Dynamic Abnormal Grain
Growth in Molybdenum, Metall and Mat Trans A 44 (2013) 5025-5038.

[151]S.-J.L. Kang (Ed.), Sintering: Densification, grain growth, and microstructure, Elsevier,
Amsterdam [u.a.], 2005.

[152]J. Ciulik, E.M. Taleff, Dynamic abnormal grain growth: A new method to produce
single crystals, Scripta Materialia 61 (2009) 895-898.

[153]S. Sugimoto, H. Satoh, M. Okada, M. Homma, Evolution Process of {100) Texture
in Fe-Cr—Co—Mo Permanent Magnets, Materials Transactions, JIM 32 (1991) 557-561.

[154] S. Sugimoto, H. Satoh, M. Okada, M. Homma, The development of <100> texture in
Fe-Cr-Co-Mo permanent magnet alloys, IEEE transactions on magnetics 27 (1991)

3412-3419.

[155] S. Sugimoto, M. Okada, M. Homma, The enhancement of the magnetic properties of
Fe-Cr-Co-Mo polycrystalline permanent magnet alloys by cold rolling and annealing,

Journal of Applied Physics 63 (1988) 3707.

[156] T. Omori, T. Kusama, S. Kise, T. Tanaka, Y. Araki, R. Kainuma, Abnormal Grain
Growth Induced by Cyclic Heat Treatment and Fabrication of Cu-Based Shape Memory
Alloy Single Crystal, Materia Japan 58 (2019) 137-143.

[157] F.J. Humphreys, A unified theory of recovery, recrystallization and grain growth, based
on the stability and growth of cellular microstructures?, Acta Materialia 45 (1997)
4231-4240.

[158] M. Hillert, On the theory of normal and abnormal grain growth, Acta Metallurgica 13
(1965) 227-238.

[159] G. Abbruzzese, K. Liicke, A theory of texture controlled grain growth—I. Derivation
and general discussion of the model, Acta Metallurgica 34 (1986) 905-914.



Literatur 129

[160] A. Walnsch, M.J. Kriegel, O. Fabrichnaya, A. Leineweber, Thermodynamic assessment
and experimental investigation of the systems Al-Fe—Mn and Al-Fe-Mn—Ni, Calphad
66 (2019) 101621.

[161] T. Omori, R. Kainuma, Martensitic Transformation and Superelasticity in Fe-Mn—Al-

Based Shape Memory Alloys, Shap. Mem. Superelasticity 29 (2017) 353.

[162]R.J. Weiss, K.J. Tauer, Components of the thermodynamic functions of iron, Physical
Review 102 (1956) 1490.

[163] K. Verbeken, L. Barbé, D. Raabe, Evaluation of the Crystallographic Orientation
Relationships between FCC and BCC Phases in TRIP Steels, ISIJ International 49
(2009) 1601-1609.

[164] I.M. Vallejos, C.E. Sobrero, M. Avalos, J.W. Signorelli, J.A. Malarria, Crystallographic
orientation relationships in the a—y’ martensitic transformation in an Fe-Mn—AIl-Ni

system, J Appl Crystallogr 51 (2018) 990-997.

[165] C.W. Sinclair, R.G. Hoagland, A molecular dynamics study of the fcc—bcc
transformation at fault intersections, Acta Materialia 56 (2008) 4160—4171.

[166] H. Sehitoglu, 1. Karaman, R. Anderson, X. Zhang, K. Gall, H.J. Maier, Y. Chumlyakov,
Compressive response of NiTi single crystals, Acta Materialia 48 (2000) 3311-3326.

[167] H. Sehitoglu, I. Karaman, X.Y. Zhang, Y. Chumlyakov, H.J. Maier, Deformation of
FeNiCoTi shape memory single crystals, Scripta Materialia 44 (2001) 779-784.

[168] L.W. Tseng, Microstructure and Superelastic Response of Iron-Based Shape Memory
Alloys. Doctoral dissertation, 2015.

[169]J.M. Ball, R. d. James, Fine phase mixtures as minimizers of energy, Arch. Rational

Mech. Anal. 100 (1987) 13-52.

[170] T. Saburi, S. Nenno, The shape memory effect and related phenomena, Solid to solid
phase transformations (1981) 1455-1479.

[171]L.W. Tseng, J. Ma, Y.I. Chumlyakov, I. Karaman, Orientation dependence of
superelasticity in FeMnAINi single crystals under compression, Scripta Materialia 166

(2019) 48-52.



130 Literatur

[172] V.V. Poklonov, Y.I. Chumlyakov, I.V. Kireeva, V.A. Kirillov, Superelastic response in
{122) -oriented single crystals of FeMnAINi shape memory alloy in tension and
compression, Materials Letters 233 (2018) 195-198.

[173] H. Ozcan, J. Ma, S.J. Wang, I. Karaman, Y. Chumlyakov, J. Brown, R.D. Noebe,
Effects of cyclic heat treatment and aging on superelasticity in oligocrystalline Fe-Mn-

Al-Ni shape memory alloy wires, Scripta Materialia 134 (2017) 66—70.

[174] S.M. Hao, T. Takayama, K. Ishida, T. Nishizawa, Miscibility gap in Fe-Ni-Al and
Fe-Ni-Al-Co systems, Metallurgical Transactions A 15 (1984) 1819—1828.

[175]P. La Roca, A. Baruj, C.E. Sobrero, J.A. Malarria, M. Sade, Nanoprecipitation effects
on phase stability of Fe-Mn-Al-Ni alloys, Journal of Alloys and Compounds,
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2017.02.280.

[176] H. Ozcan, J. Ma, I. Karaman, Y.I. Chumlyakov, R. Santamarta, J. Brown, R.D. Noebe,
Microstructural design considerations in Fe-Mn-Al-Ni shape memory alloy wires,

Scripta Materialia 142 (2018) 153—157.

[177] M. Vollmer, C. Segel, P. Kroo8, J. Giinther, L.W. Tseng, I. Karaman, A. Weidner,
H. Biermann, T. Niendorf, On the effect of gamma phase formation on the
pseudoelastic performance of polycrystalline Fe-Mn—Al-Ni shape memory alloys,

Scripta Materialia 108 (2015) 23-26.

[178] M. Vollmer, P. KrooB, 1. Karaman, T. Niendorf, On the effect of titanium on quenching
sensitivity and pseudoelastic response in Fe-Mn-Al-Ni-base shape memory alloy,

Scripta Materialia 126 (2017) 20-23.

[179] M. Vollmer, M.J. Kriegel, P. Kroof3, S. Martin, V. Klemm, A. Weidner,
Y. Chumlyakov, H. Biermann, D. Rafaja, T. Niendorf, Cyclic Degradation Behavior of
(001)-Oriented Fe-Mn—Al-Ni Single Crystals in Tension, Shap. Mem. Superelasticity 3
(2017) 335-346.

[180] M. Vollmer, T. Arold, M.J. Kriegel, V. Klemm, S. Degener, J. Freudenberger,
T. Niendorf, Promoting abnormal grain growth in Fe-based shape memory alloys

through compositional adjustments, Nature communications 10 (2019) 1.

[181] R.L. Fullman, Measurement of particle sizes in opaque bodies, JOM 5 (1953) 447-452.



Literatur 131

[182] S.M. Ueland, C.A. Schuh, Surface roughness-controlled superelastic hysteresis in shape
memory microwires, Scripta Materialia 82 (2014) 1-4.

[183]F. Hild, S. Roux, Digital Image Correlation: from Displacement Measurement to

Identification of Elastic Properties - a Review, Strain 42 (2006) 69-80.

[184] B. Pan, K. Qian, H. Xie, A. Asundi, Two-dimensional digital image correlation for
in-plane displacement and strain measurement: a review, Meas. Sci. Technol. 20 (2009)

62001.

[185] L. SpieB3, H. Behnken, C. Genzel, R. Schwarzer, G. Teichert, Moderne
Rontgenbeugung, Vieweg+Teubner, 2009.

[186]S. Lee, C.-Y. Lee, Y.-K. Lee, Schaeftler diagram for high Mn steels, Journal of Alloys
and Compounds 628 (2015) 46—49.

[187] K.-H. Hwang, C.-M. Wan, J.G. Byrne, The massive and martensitic transformations in a
carbon-free Fe-Mn-Al alloy, Scripta Metallurgica et Materialia 24 (1990) 979-984.

[188] W.-C. Cheng, H.-Y. Lin, C.-F. Liu, Observing the massive transformation in an Fe—
Mn-Al alloy, Materials Science and Engineering: A 335 (2002) 82—88.

[189] K. Ishida, R. Kainuma, N. Ueno, T. Nishizawa, Ductility enhancement in NiAl (B2)-
base alloys by microstructural control, MTA 22 (1991) 441-446.

[190] R. Kainuma, K. Ishida, T. Nishizawa, Thermoelastic martensite and shape memory
effect in B2 Base Ni-Al-Fe alloy with enhanced ductility, Metallurgical Transactions A
23 (1992) 1147-1153.

[191] M. Vollmer, T. Niendorf et al., in preparation.
[192] M. Vollmer, T. Niendorf et al., in preparation.
[193] S.M. Ueland, Grain constraint and size effects in shape memory alloy microwires, 2013.

[194] M. Vollmer, T. Niendorf et al., in preparation.



132 Literatur

[195]J. Zhang, C. Somsen, T. Simon, X. Ding, S. Hou, S. Ren, X. Ren, G. Eggeler,
K. Otsuka, J. Sun, Leaf-like dislocation substructures and the decrease of martensitic
start temperatures: A new explanation for functional fatigue during thermally induced
martensitic transformations in coarse-grained Ni-rich Ti—Ni shape memory alloys, Acta

Materialia 60 (2012) 1999-2006.

[196] T. Maki, S. Furutani, I. Tamura, Shape memory effect related to thin plate martensite
with large thermal hysteresis in ausaged Fe-Ni-Co-Ti alloy, IS1J International 29 (1989)
438-445.

[197]K.S. Djaka, A. Villani, V. Taupin, L. Capolungo, S. Berbenni, Field Dislocation
Mechanics for heterogeneous elastic materials, Computer Methods in Applied

Mechanics and Engineering 315 (2017) 921-942.

[198] P. La Roca, J. Medina, C.E. Sobrero, M. Avalos, J.A. Malarria, A. Baruj, M. Sade,
N. Schryvers, J. van Humbeeck, Effects of B2 nanoprecipitates on the phase stability
and pseudoelastic behavior of Fe-Mn-Al-Ni shape memory alloys, MATEC Web of
Conferences 33 (2015) 4005.

[199] E. Orowan, Zur Kristallplastizitt. I, Z. Physik 89 (1934) 605-613.
[200] E. Orowan, Zur Kristallplastizitt. II, Z. Physik 89 (1934) 614-633.
[201] E. Orowan, Zur Kristallplastizitt. III, Z. Physik 89 (1934) 634-659.

[202] F.C. Frank, W.T. Read, Multiplication Processes for Slow Moving Dislocations,
Physical Review 79 (1950) 722-723.

[203] D.C. Lagoudas, P.B. Entchev, P. Popov, E. Patoor, L.C. Brinson, X. Gao, Shape
memory alloys, Part II: Modeling of polycrystals, Mechanics of Materials 38 (2006)
430-462.

[204] C. Cisse, W. Zaki, T. Ben Zineb, A review of constitutive models and modeling
techniques for shape memory alloys, International Journal of Plasticity 76 (2016) 244—
284.



Literatur 133

[205] P. Sittner, P. Sedlak, H. Seiner, P. Sedmék, J. Pilch, R. Delville, L. Heller,
L. Kadetavek, On the coupling between martensitic transformation and plasticity in
NiTi: Experiments and continuum based modelling, Progress in Materials Science 98

(2018) 249-298.

[206] G. Sachs, Zur Ableitung einer FlieBbedingung, in: O. Bauer, M. Hansen, F. v. Goler,
G. Sachs, E. Schmid, G. Wassermann, K. Sipp, H. Sieglerschmidt, R. Karnop, W.
Kuntze, K. Laute, R. Eisenschitz, B. Rabinowitsch, K. Weissenberg, W. Boas, M.
Masima (Eds.), Mitteilungen der deutschen Materialpriifungsanstalten, Springer Berlin

Heidelberg, Berlin, Heidelberg, 1929, pp. 94-97.
[207] G.I. Taylor, Plastic strain in metals, J. Inst. Metals 62 (1938) 307-324.

[208] A. Reuss, Berechnung der FlieBgrenze von Mischkristallen auf Grund der
Plastizitdtsbedingung fiir Einkristalle, Z. angew. Math. Mech. 9 (1929) 49-58.

[209] M. Vollmer, T. Niendorf et al., in preparation.

[210] P. KrooB, J. Giinther, L. Halbauer, M. Vollmer, A. Buchwalder, R. Zenker,
H. Biermann, T. Niendorf, Electron beam welding of Fe-Mn—AIl-Ni shape memory
alloy, Funct. Mater. Lett. 10 (2017) 1750043.

[211]M. Vollmer, D. Baunack, D. Janoschka, T. Niendorf, Induction Butt Welding Followed
by Abnormal Grain Growth: A Promising Route for Joining of Fe-Mn—Al-Ni Tubes,
Shap. Mem. Superelasticity 5 (2020) 489.

[212]S. Xu, T. Kusama, X. Xu, H. Huang, T. Omori, J. Xie, R. Kainuma, Large [001] single
crystals via abnormal grain growth from columnar polycrystal, Materialia 6 (2019)

100336.

[213] S.C. Weighardt, H.J. Maier, Y.I. Chumlyakov, Dependence of functional degradation
on crystallographic orientation in NiTi shape memory alloys aged under stress, Journal

of Alloys and Compounds 577 (2013) S219-S221.

[214] W. Abuzaid, H. Sehitoglu, Shape memory effect in FeMnNiAl iron-based shape
memory alloy, Scripta Materialia 169 (2019) 57—60.



134 Literatur

[215] H. Peng, P. Huang, T. Zhou, S. Wang, Y. Wen, Reverse Shape Memory Effect Related
to a — v Transformation in a Fe-Mn-Al-Ni Shape Memory Alloy, Metall and Mat Trans
A 48 (2017) 2132-21309.

[216] M. Vollmer, T. Niendorf et al., in preparation.

[217] T. Niendorf, P. KrooB, C. Somsen, G. Eggeler, Y.I. Chumlyakov, H.J. Maier,
Martensite aging — Avenue to new high temperature shape memory alloys, Acta

Materialia 89 (2015) 298-304.

[218] H. Horikawa, S. Ichinose, K. Morii, S. Miyazaki, K. Otsuka, Orientation dependence of
B1 — B1’ stress-induced martensitic transformation in a Cu-AlI-Ni alloy, Metallurgical

Transactions A 19 (1988) 915-923.



Anhang XXXVII

Anhang
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Abbildung A-1 Orientierungsabhiingigkeit des pseudoelastischen Verhaltens einer
Cu-AIl-Ni FGL mit 14,1 ma.-% Kupfer und 3,9 ma.-% Nickel [218]. Ver-
wendet wurden mittels modifizierter Bridgman-Stockbarger-Methode her-
gestellte Einkristalle aus denen Zugproben mit einer Messlinge von
20 mm und einem Querschnitt von 3 mm x 2 mm entnommen wurden.
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a) i m Fe-Mn-Al-Ni-Ti g m Fe:Mn-Al-Ni-Cr

Fe-Nn-AlN G Fe-Mn-Al-Ni-Ti: Fa-Mn-Al-Ni-Cr:
1225°C 1h 1225°C 1h 1225°C 1h

Abbildung A-2 Vergleich der Mikrostruktur von Fe-Mn-AI-Ni-X (X = Ti, Cr) im Anlie-
ferungszustand und nach einer Losungsglithbehandlung fiir 1 h bei
1225°C. Die obere Reihe zeigt lichmikroskopische Aufnahmen des Aus-
gangszustands  von (a) Fe-Mn-AI-Ni, (b) Fe-Mn-AI-Ni-Ti und
(c) Fe-Mn-AI-Ni-Cr. In der unteren Reihe sind lichmikroskopische Auf-
nahmen nach einer Losungsgliihbehandlung fiir 1 h bei 1225°C von
(d) Fe-MnAI-Ni, (e) Fe-Mn-Al-Ni-Ti und (f) Fe-Mn-AI-Ni-Cr zu sehen. Die
Fe-Mn-AI-Ni-Probe wurde in 80°C warmen Wasser abgeschreckt, wih-
rend die Fe-Mn-AI-Ni-Ti- und die Fe-Mn-AI-Ni-Cr-Probe an der Luft ab-
gekiihlt wurden.
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Vergleich der pseudoelastischen Eigenschaften von zwei oligokristalli-
nen Zugproben, die bei 200°C fiir 3h ausgelagert wurden und anschlie-
Pend direkt bzw. nach einer zweijihrigen Lagerung bei RT getestet wur-
den [89]. (a) und (b) zeigen EBSD Orientierungsdarstellungen bezogen
auf die LD. Die rot gestrichelten Rechtecke markieren die Bereiche in de-
nen die martensitische Umwandlung auftrat. In (c) sind die Spannung-
Dehnung-Diagramme der nicht bei RT ausgelagerten Probe (links) und
der fiir 2 Jahre bei RT ausgelagerten Probe (rechts) fiir eine maximal auf-
gebrachte Nenndehnung von 3,2 % dargestellt. Die dazugehérigen inver-
sen Polfiguren zeigen die Orientierung der umgewandelten Korner mit den
dazugehdorigen theoretischen Umwandlungsdehnungen fiir entzwillingten
Martensit. In (d) ist die Reversibilitdt iiber die Zyklenzahl bei einer wie-
derkehrenden Belastung von 3,2 % aufgetragen. Die Berechnung der Re-
versibilitdt erfolgte nach der in (d) dargestellten Formel.
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(a) Pseudoelastische Reversibilitit und kritische Umwandlungsspan-
nung als Funktion der Zyklenzahl fiir zwei jeweils bis 3,2 % Dehnung
belastete Zugproben, bei der die Dehnung mafgeblich durch ein (001)-
orientiertes Korn bzw. durch ein (409 )-orientiertes Korn akkommodiert
wurde [88]. Die Berechnung der Reversibilitit erfolgte nach der in (a)
dargestellten Formel. (b) und (c) zeigen lichtmikroskopische Aufnahmen
der Proben nach dem fiinfzigsten Zyklus. Die rot gestrichelten Rechtecke
markieren die Bereiche in denen die martensitische Umwandlung wihrend

des ersten Zykluses stattfand.
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Abbildung A-5 In situ Charakterisierung des pseudoelastischen Verhaltens der in (a)
dargestellten Probe wiihrend der ersten zwei Zyklen [88]. Orientierungen
mit Bezug zur LD sind fiir die jeweils mit schwarz gestrichelten Linien
markierten Korner angegeben und in der IPF eingezeichnet. (b) Span-
nung-Dehnung-Kurven des ersten Zyklus (links — 2,5 % Dehnung) und des
zweiten Zyklus (rechts — 3,2 % Dehnung). (c) SE-Aufnahme des in (a) mar-
kierten Bereichs im belasteten Zustand (1. Zyklus) und (d) EBSD Orientie-
rungsdarstellung mit Bezug zur LD des in (c) markierten Bereichs sowie
dazugehorige (011) Polfigur. (e) SE-Aufnahme des in (a) markierten Be-
reichs im belasteten Zustand (2. Zyklus) und (f) EBSD 1Q-Aufnahme des
in (e) markierten Bereichs.
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Abbildung A-6 Polfigur einer EBSD-Messung eines in LD nahe (001 )-orientierten Ein-
kristalls mit berechneten Schmidfaktoren von moglichen Martensitvari-
anten, wenn man von einer Kurdjumov-Sachs-Orientierungsbeziehung
ausgeht [179]. Die blaue bzw. rote Linie markiert Spuren der moglichen
Scherebenen mit ihren Normalvektoren (blau bzw. rot gestrichelte Li-
nien.). Zusammengehdorige Scherebenen, Scherrichtungen und die dazuge-
héorigen Schmidfaktoren sind in gleichen Farben dargestellt.
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Abbildung A-7

Post mortem STEM Aufnahmen einer zyklisch ermiideten Zugprobe in
der ein (409 )-orientiertes Korn aktiviert wurde (vgl. Abbildung A-4) [88].
(a) zeigt eine hohe Versetzungsdichte in der Ndihe des stabiliserten Mar-
tensits. In (b) ist eine stark verzerrte Martensitvariante zu sehen. Die roten
Pfeile markieren Stellen an denen eine Verzerrung auftritt. Die schwarzen
Pfeile zeigen Versetzungen an der a/y'-Phasengrenze.
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